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"Investir em conhecimento pode nos tornar sábios... 
 mas amor e fé nos tornam humanos". 
 





Neste trabalho chapas do aço ISO 3183 X80M, foram soldadas empregando o processo de 
soldagem por atrito com pino não consumível, conhecido em inglês como ´´Friction Stir 
Welding``, através de dois passes, sendo um em cada lado da chapa, utilizando ferramentas de 
NBCP (Nitreto de Boro Cúbico Policristalino). Juntas soldadas com aportes térmicos 
diferenciados foram processadas para estudo visando entender a influência da velocidade 
rotacional e de soldagem nas transformações microestruturais e no desempenho mecânico das 
juntas. Para tal, foram utilizadas as técnicas de microscopias óptica e eletrônica de varredura e 
transmissão, EBSD (Electron Backscattering Diffraction) e difração de raios-X para 
caracterização microestrutural. A determinação da história térmica, juntamente com ensaios 
mecânicos de microdureza, tração, dobramento e tenacidade à fratura (CTOD) 
complementaram a avaliação das juntas. Pelas análises microestruturais realizadas nas juntas 
de menor e maior aporte térmico e com o auxílio da história térmica, ficaram evidenciados os 
efeitos da deformação abaixo e acima da temperatura de não recristalização, da taxa de 
resfriamento e da recristalização dinâmica e metadinâmica na evolução microestrutural da 
zona misturada. Ensaios de dureza por microindentação Vickers e de tenacidade à fratura 
revelaram que a junta produzida com menor aporte térmico apresentou menor dureza e maior 
tenacidade na zona misturada. Por outro lado, a dureza e a tenacidade da zona afetada pelo 
calor não foram influenciadas pela variação dos parâmetros adotados neste trabalho. Os 
ensaios de dobramento não revelaram quaisquer descontinuidades nos corpos de prova, 
enquanto que nos ensaios de tração as amostras romperam sempre no metal de base, indicando 
uma alta resistência mecânica da junta soldada quando comparado ao metal de base. Tais 
resultados combinados validam completamente as juntas soldadas por SAPNC em relação às 
normas vigentes para a sua aplicação. As características microestruturais corroboram com o 
desempenho mecânico das juntas avaliadas. 
 
 






In this work X80M ISO 3183 steel plates were welded using the Friction Stir Welding process 
by two passes, one on each side of the plate using PCBN (Polycrystalline Cubic Boron 
Nitride) tools. To understand the influence of the rotational and welding speed on the 
microstructural evolution and mechanical performance of the welded joints, samples with 
different heat inputs were processed. To this end, optical, scanning and transmission electron 
microscopy, EBSD (Electron Backscattering Diffraction), X-ray diffraction were used for the 
microstructural characterization. The thermal history registration with the mechanical tests of 
microhardness, tensile, bending and fracture toughness (CTOD) completed the evaluation of 
the joints. Based on the microstructural characterization and thermal history analyses of the  
joints with lower and higher heat input, the effects of deformation below and above the non-
recrystallization temperature, cooling rate, and dynamic and metadynamic recrystallization on 
the microestrutural evolution of the stir zone were evidenced. Vickers microhardness and 
fracture toughness tests showed that the joint produced with lower heat input has lower 
hardness and higher toughness within the stir zone. Moreover, the hardness and toughness of 
the heat affected zone were not influenced by the parameters variation adopted in this work. 
The bending test did not revealed discontinuities in the specimens, while the tensile test 
specimens failed within the base metal, indicating a higher resistance of the weld metal when 
compared to the base metal. Such combined results fully validate the FSW joints regarding its 
commercial application. The microstructural observations are in agreement with the 
mechanical performance of the joints.  
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O processo de soldagem por atrito com pino não consumível (SAPNC), conhecido em 
inglês como "Friction Stir Welding" (FSW), é uma tecnologia moderna de união e 
processamento de materiais no estado sólido que apresenta algumas vantagens econômicas e 
técnicas como, boa estabilidade dimensional e excelente repetitividade, sobre outros processos 
de união amplamente utilizados em diversos setores industriais, como a soldagem por fusão. 
Esta tecnologia já se encontra bem desenvolvida e é amplamente utilizada na soldagem de 
ligas metálicas com baixo ponto de fusão, como ligas de alumínio. 
Porém, a sua utilização na soldagem de materiais com temperatura de fusão mais 
elevada como as ligas de ferro, titânio e níquel, ainda está sendo desenvolvida por poucos 
grupos ao redor do mundo. As primeiras tentativas com aço têm revelado resultados 
promissores. Mesmo assim, se faz necessário um amplo desenvolvimento da técnica para 
possibilitar a soldagem de aço e algumas incógnitas deverão ser respondidas antes de se pensar 
na sua implantação em escala industrial.  
Infelizmente, poucas empresas e pesquisadores têm se interessado por este processo no 
Brasil e não existia até Janeiro de 2008 no país uma instalação com equipamento disponível 
para o desenvolvimento de SAPNC de materiais com elevada temperatura de fusão como o 
aço.  
Tendo em vista o interesse estratégico que este processo tem para a indústria de petróleo 
e gás e especialmente de transporte terrestre e sob a água de hidrocarbonetos e 
biocombustíveis, além de outras aplicações e ramos industriais, se fez necessário dar início a 
um esforço independente por parte da engenharia brasileira para o desenvolvimento deste 
processo e o estudo da sua aplicação na soldagem de aços de alta resistência mecânica e no 
futuro, evidentemente de outros materiais, como aços inoxidáveis, ligas de Ti e Ni e até juntas 
dissimilares. 
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Portanto, o intuito deste trabalho foi estudar o processo de SAPNC para o aço ISO 3183 
X80M de fabricação Brasileira.  
Para tanto este trabalho foi dividido em duas etapas. Na primeira delas foram 
determinados os limites de utilização da ferramenta cerâmica (NBCP) e escolhidos os 
parâmetros críticos de soldagem utilizados no estudo.  
Na segunda etapa deste trabalho foi estudada a evolução microestrutural para duas 
condições de soldagem com diferentes aportes térmicos (solda fria e quente) e livres de 
defeitos, visando o entendimento dos efeitos dos parâmetros utilizados na história térmica das 
juntas, nas transformaçãos microestruturais e suas correlações com as propriedades 
mecânicas. O estudo da história térmica das juntas foi realizado através do uso de termopares 
devidamente inseridos nas juntas soldadas, com o objetivo de abordar as temperaturas 
máximas e as taxas de resfriamento atingidas em cada lado (avanço e retrocesso) e em cada 
região das juntas estudadas. As propriedades mecânicas foram avaliadas através de ensaios de 






Este trabalho teve como objetivos; 
 
- Estudar o processo de SAPNC para o aço ISO 3183 X80M de fabricação nacional 
 
- Determinar os limites das variáveis críticas do processo de SAPNC, velocidades 
rotacional e de soldagem, que permitissem gerar juntas com diferentes aportes térmicos (solda 
fria e quente) livres de macro-defeitos no aço ISO 3183 X80M. 
 
- Estabelecer relação entre os parâmetros desenvolvidos e a história térmica das juntas, 
visando o entendimento dos processos metalurgicos envolvidos e seus efeitos na evolução 
microetrutural e no desempenho mecânico das juntas soldadas. 
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Capitulo 2  REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 
 
 
2.1  O Processo de Soldagem por Atrito com Pino Não Consumível (SAPNC) 
 
 
O processo de Soldagem por Atrito com Pino Não Consumível (SAPNC) é uma 
tecnologia de união e até de processamento de materiais no estado sólido, desenvolvido e 
patenteado em 1991 pelo centro de pesquisa inglês TWI (The Welding Institute) em 
Cambridge, Reino Unido (THOMAS, 1991). Esta técnica, derivada da soldagem 
convencional por atrito, utiliza uma ferramenta não consumível para produzir calor, por atrito 
e deformação, ao longo da junta, ao mesmo tempo em que causa uma deformação plástica 
severa (DPS) no material, resultando na "mistura mecânica" do material amaciado. A Figura 
2.1 apresenta um esquema do processo de SAPNC. 
Durante a soldagem, uma ferramenta cilíndrica é posta em alta rotação e é introduzida 
no meio da junta a ser produzida, a qual, devido às elevadas cargas envolvidas, deve estar 





Figura 2.1 Esquema do processo de SAPNC Adaptada. (MISHRA, 2005). 
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Uma protuberância (pino) no extremo da ferramenta penetra no material até o ombro da 
ferramenta entrar em contato com a superfície da junta, gerando o calor necessário (por atrito) 
para formação da região plástica. Uma vez que se atinge o aquecimento e plastificação 
necessários no material ao redor da ferramenta, esta é deslocada ao longo da junta, produzindo 
a junta soldada.  
Entre as vantagens deste processo em relação a outros processos de soldagem 
envolvendo fusão, podem ser ressaltadas: (i) A excelente repetitividade e total automação 
inerente ao processo, que facilita a sua execução remota em condições extremas, como por 
exemplo, em grandes profundidades ou em ambientes tóxicos; (ii) Eliminar todos os possíveis 
defeitos ou dificuldades relacionadas com o processo de solidificação, permitindo ainda a 
união de materiais não-soldáveis por fusão ou materiais dissimilares com certo grau de 
incompatibilidade metalúrgica (MERAN, 2008; ABDOLLAH-ZADEH, 2008; 
YAMAMOTO, 2008; GERLICH, 2008; CHEN, 2009; CHEN, 2010; TORREZ, 2011) (iii) 
O menor aquecimento associado ao processo resulta em menores distorções e tensões residuais 
e em modificações metalúrgicas menos acentuadas na zona afetada pelo calor (ZAC). Além 
disso, não se esperam problemas quanto a fragilização por hidrogênio em aços devido a 
natureza do processo ser no estado sólido. Adicionalmente, a soldagem no estado sólido por 
SAPNC elimina os fumos de soldagem que podem ser tóxicos (MISHRA, 2005; RAMIREZ, 
2003).  
No entanto o processo também apresenta algumas limitações, como: necessidade de 
sistemas de fixação de elevada rigidez com placa de apoio (backing) para cada tipo de junta a 
unir, equipamento de soldagem de baixa flexibilidade, não portátil e de elevado custo, 
ferramenta específica para cada conjunto de ligas a unir, tempo elevado para preparação da 
máquina por união, difícil determinação de parâmetros, furo na peça ao fim da soldagem 
(TWI, 2005; WILLIANS, 2001; ROSATO JÚNIOR, 2003). 
O processo de SAPNC envolve interações complexas entre uma variedade de processos 
termomecânicos. Estas interações afetam diretamente as taxas de aquecimento e de 
resfriamento, a deformação plástica e o escoamento do material, o fenômeno de recristalização 
dinâmica e, consequentemente, na evolução microestrutural e na integridade mecânica da 
junta (SU, 2003). 
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A utilização da tecnologia de SAPNC na soldagem de ligas com temperatura de fusão 
mais elevada como as ligas de ferro, titânio e níquel está em pleno desenvolvimento por 
alguns grupos ao redor do mundo (JOHNSON, 2003; KONKOL, 2003; LIENERT, 2003; 
STELLWAG, 2003; OKAMOTO, 2003; NELSON, 2007; WEI, 2011; CHO, 2012). No 
caso da SAPNC de aços ainda estão sendo desenvolvidos parâmetros de processo adequados, 
os materiais para as ferramentas são motivo de ampla pesquisa, a necessidade de proteção 
gasosa ainda precisa ser avaliada e as espessuras máximas atingíveis são desconhecidas 
(BHADESHIA, 2009). A temperatura máxima que a zona adjacente à ferramenta alcança em 
aços está na faixa de 900 a 1200ºC. Esta pode provocar modificações microestruturais 
significativas nas zonas afetadas pelo calor e pela deformação (THREADGILL, 2004; 
PACKER, 2003). Durante a SAPNC de aços acontecem fenômenos de recuperação e /ou 
recristalização dependendo da composição do aço e dos parâmetros adotados. Uma alternativa 
como o pré-aquecimento da junta em torno de 300 ºC poderia facilitar o processo de SAPNC 
e aumentar a vida útil da ferramenta, reduzindo o desgaste inicial desta no processo de 
geração de calor por deformação.  
As transformações metalúrgicas esperadas considerando-se apenas a história térmica 
estão longe de serem significativamente diferentes dos processos convencionais de soldagem. 
Por outro lado, como as temperaturas máximas atingidas são menores que nos processos de 
soldagem por fusão, espera-se que o tamanho de grão austenítico da zona afetada pelo calor 
seja menor, podendo em alguns casos também ser evitada a formação de fases duras e 
indesejáveis como a martensita, facilitando assim a soldagem de aços com um teor elevado de 
carbono (NANDAN, 2008; CHUNG, 2009). 
Diversos estudos reportam para diferentes tipos de aço tanto a obtenção de uma 
microestrutura mais grosseira, quanto mais refinada e com propriedades (resistência à tração, 
dobramento e dureza) inferiores e superiores as do metal de base, respectivamente. Porém, em 
ambos os casos, superiores às propriedades resultantes no mesmo material soldado por fusão 
(KAROGAL, 2002).  
A aplicação do processo de SAPNC para aços ainda não está consolidada (BUFFA, 
2009). Portanto, existe um interessante caminho de desenvolvimento do processo e da análise 
das mudanças nas propriedades mecânicas e na microestrutura do material após a soldagem 
por este processo, algumas das quais são abordadas neste trabalho. 
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2.2 Parâmetros do Processo  
 
 
O processo de SAPNC envolve um complexo movimento do material ao redor do pino 
da ferramenta associado à deformação plástica. Parâmetros de soldagem, geometria da 
ferramenta e projeto da junta exercem um papel importante no escoamento do material e na 
distribuição de temperatura que, consequentemente, irão influenciar na evolução 
microestrutural da junta soldada. 
 
 
2.2.1  Geometria da Ferramenta 
 
 
A ferramenta utilizada é formada por um pino, de comprimento ligeiramente menor que 
a espessura do material a ser soldado, e por um ombro, de diâmetro maior que o pino. A 
Figura 2.2 apresenta esquematicamente algumas ferramentas utilizadas na soldagem por atrito 
com pino não comsumível dos aços. 
O formato e o material da ferramenta e, em especial, do pino, são fatores determinantes 
na obtenção de soldas livres de macro-defeitos (vazios internos) e com propriedades mecânicas 
adequadas. O formato do pino garante o escoamento adequado do metal ao seu redor e abaixo 
do ombro da ferramenta. Normalmente, o formato do pino é cilíndrico ou cônico, possuindo 
filetes de rosca, mas outros formatos já foram utilizados para produzir juntas soldadas de boa 
qualidade e mais simétricas (THOMAS, 2002; MCCLURE, 2002). O formato do ombro 
também desempenha um papel decisivo na produção de juntas sem defeitos e com bom 
acabamento superficial, visto que é necessário que o mesmo contenha o fluxo vertical de 




Figura 2.2 Ferramentas características utilizadas no processo de SAPNC, produzidas com 
Nitreto de Boro Cúbico Policristalino com diferentes configurações de pino a) 
achatado b) Helicoidal e c) uma combinação de ombro convexo com um pino 
helicoidal com rosca (SORENSEN, 2007). 
 
O material ou materiais dos quais é fabricada a ferramenta é um fator importante 
(MIDLING, 1999; SORENSEN, 2007), uma vez que durante o processo de soldagem, a 
medida que se aumenta a velocidade de rotação e de soldagem utilizadas, as forças originadas 
durante o processo (torque, força na direção da soldagem e na direção transversal à solda e a 
força normal à superfície da junta ) tendem a aumentar, exigindo da ferramenta uma elevada 
resistência mecânica e tenacidadade a temperaturas elevadas (COLEGROVE, 2003).  
Dependendo do material a ser soldado, a temperatura atingida por este e pela ferramenta 
pode superar os 1000 °C, como no caso de juntas da liga Ti-6Al-4V (RAMIREZ, 2003). 
Portanto, no caso dos aços e outros materiais com alta temperatura de fusão, a ferramenta 
deve resistir às temperaturas envolvidas no processo mantendo as suas propriedades 
mecânicas. Além disso, o material da ferramenta não pode reagir com o material que está 
sendo soldado, pois isto pode causar mudanças importantes no desempenho da junta ou 
degradação acelerada da ferramenta. 
As ferramentas utilizadas no processo de SAPNC para materiais com elevada 
temperatura de fusão devem ser resistentes ao desgaste físico e químico em temperatura 
elevada e permitir o manejamento adequado do calor gerado pela ferramenta durante o 
processo (SORENSEN 2001). Algumas pesquisas relatam que o PCBN (Polycrystalline 
Cubic Boron Nitride) mostra-se capaz de atender estes requerimentos, visto que ferramentas 
feitas com este material vêm sendo utilizadas com sucesso no processo de SAPNC de aços 
carbono, ligas de niquel e aços inoxidáveis AISI 316 e AISI 310 (KONKOL, 2003; 
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COLLIER, 2003). Porém, ferramentas feitas de ligas refratárias, especialmente a base de W e 
Re, vem também sendo utilizadas com sucesso na soldagem de materiais com temperatura de 
fusão elevada (COLEGROVE, 2003; LEE, 2004). Uma nova ferramenta feita a base de uma 
liga de cobalto com elevada propriedades mecânicas em temperaturas elevadas foi 
desenvolvida por Park (2012). Esta pode ser obtida a preços relativamente moderados em 
relação às demais devido ao seu método simples de produção, porém o seu desempenho na 
soldagem de materiais com elavada temperatura de fusão como aços e ligas de zircônio e 
titânio ainda vem sendo testado. 
 
 
2.2.2  Parâmetros de Soldagem 
 
 
Os principais parâmetros de processo incluem a velocidade de rotação da ferramenta 
(VR, rpm), a força axial exercida pela ferramenta sobre a junta e a velocidade de soldagem 
(VS, mm / min). As reações mais relevantes geradas nesse processo são o torque, a força na 
direção da soldagem e na direção transversal à junta soldada. Uma inclinação adequada da 
ferramenta rumo à direção da junta a ser soldada garante que o ombro da ferramenta contenha 
o material plastificado, redirecionando-o para baixo e promovendo assim um escoamento 
adequado do material.  
O pré-aquecimento do material pode também ser importante em alguns processos 
específicos da SAPNC. Para materiais com elevado ponto de fusão, como os aços e as ligas de 
titânio, o calor produzido pelo atrito e deformação durante o processo pode não ser suficiente 
para amolecer e misturar o material ao redor do pino. Sendo assim, torna-se difícil produzir 
soldas livres de defeitos. Neste caso, a aplicação de pré-aquecimento usando fonte de calor 
externa, como indução, pode facilitar o escoamento do material e ampliar as janelas de 
processo (PRADO, 2003; BROOKER , 2000). 
Na prática, parâmetros de soldagem devem ser otimizados levando-se em conta o tipo e 
a espessura dos materiais a serem soldados e o tipo de junta a ser produzida. 
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No processo de SAPNC a geometria da ferramenta tem um grande efeito no perfil da 
seção transversal das juntas soldadas e no aspecto dentro da zona misturada. Devido a este 
fato torna-se difícil a padronização do perfil das juntas (THOMAS, 2004; THREADGILL, 
1999). 
É importante notar que o processo não é simétrico com relação à linha ou plano que 
define a junta devido ao próprio movimento de rotação e translação da ferramenta, de forma 
que cada uma das peças sendo unida enxerga diferentes velocidades de deslocamento relativo 
da ferramenta. Desta forma são definidos o lado de avanço (LA), com maior velocidade 
relativa da ferramenta, no qual a direção de rotação da ferramenta é igual a de soldagem, e o 
lado de retrocesso (LR), com menor velocidade relativa, como mostrado na Figura 2.1. 
Esta diferença leva a uma assimetria na geração de calor e fluxo do material, sendo 
assim, as duas peças que formam a junta sofrem histórias termomecânicas ligeiramente 
diferentes (CHO, 2005). Porém, o uso de condições adequadas durante a soldagem, ligada ao 
adequado projeto da ferramenta permite que as diferenças entre as regiões do lado de avanço e 
retrocesso não representem um verdadeiro problema no desempenho da junta. 
Numa seção transversal típica de uma junta soldada mediante atrito com pino não 
consumível geralmente podem ser diferenciadas quatro macro regiões (RAMIREZ, 2003), 
como mostrado na Figura 2.3. Estas regiões são; 1) zona misturada (ZM), onde o material 
sofreu severa deformação e importante aquecimento devido ao efeito de mistura; 2) zona 
afetada pelo calor e deformação (ZACD), onde ocorre deformação e aquecimento, mas sem 
mistura do material; 3) zona afetada pelo calor (ZAC), onde ocorre um substancial 
aquecimento do material, mas sem deformação; 4) material de base (MB), onde o material 





Figura 2.3 Macro-regiões observadas na seção transversal de uma junta soldada utilizando o 
processo de SAPNC. 
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Em alguns materiais, tais como aços e ligas de titânio, o calor gerado durante a 
soldagem pode causar mudanças polimorficas. Como resultado desta transformação de fases, 
torna-se difícil distinguir a fronteira entre ZAC e a ZACD (MIDLING, 1999). 
 
 
2.3 Microestrutura da Junta Soldada 
 
 
O processo de SAPNC gera temperaturas suficientemente elevadas, pelo menos em 
algumas regiões, para provocar a austenitização em aços ou uma solubilização de segundas 
fases em ligas não ferrosas tratadas termicamente. Sabe-se também que o processo de SAPNC 
envolve recristalização dinâmica e / ou recuperação dinâmica. No entanto, há um 
questionamento sobre qual processo ocorre em qual região da junta. 
Durante o resfriamento pode ocorrer à recristalização estática ou recuperação das 
regiões previamente deformadas. O processo torna-se um pouco mais complicado uma vez 
que os processos de recristalização e recuperação não são apenas controlados pela 
temperatura, mas também pela quantidade e taxa de deformação. A microestrutura e as 
propriedades mecânicas observadas na temperatura ambiente dependerão dos fatores 
mencionados anteriormente, dos parâmetros de processo, da composição química e da história 
térmica do metal base (OZEKCIN, 2004). Recentemente, não têm faltado esforços entre os 
pesquisadores na tentativa de se entender o comportamento escoamento / deformação 
utilizando algumas técnicas como; marcadores (SHIBAYANAGI, 2004), microscopia 
eletrônica de varredura, (MEV), incluindo difração de elétrons retroespalhados (EBSD) e 
microscopia eletrônica de transmissão (MET) (KARLSEN, 2001; SCHNEIDER, 2004).  
Para o API 5L-X100 foi observado que, na ZACD a formação de uma microestrutura 
com grãos refinados estava associado ao efeito da recristalização dinâmica nesta região. Já na 
ZM a microestrutura predominante foi a ferrita bainítica o que elevou considerávelmente a 
dureza nesta região em relação às demais (CHO, 2012). Já para o aço API 5L-X65 foi 
obsevado na ZM uma microestrutura composta por bainita e ferrita poligonal e alotriomórfica 
de contorno de grão (WEI, 2011). 
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Os resultados obtidos com a utilização da soldagem por atrito com pino são juntas que 
apresentam propriedades mecânicas semelhantes ou melhores que as conseguidas com os 
processos de soldagem por fusão e por serem realizadas abaixo do ponto de fusão do material, 
não apresentam defeitos decorrentes do processo de solidificação, como trincas e porosidade e 




2.4 Soldagem por Atrito com Pino Não Consumível (SAPNC) em Aços 
 
 
O processo de soldagem por atrito com pino não consumivel em aços não progrediu tão 
rapidamente, como no caso das ligas de alumínio, por razões importantes. Primeiro, o material 
do qual é feita a ferramenta deve resistir a condições muito mais severas devido à elevada 
resistência do aço. Segundo, existem várias outras formas em que o aço pode ser soldado de 
maneira satisfatória e viável. Em terceiro lugar, não há um conhecimento consolidado a 
respeito das consequências das transformações metalúrgicas que ocorrem durante o processo 
de SPNC (NANDAN, 2008). 
Na Tabela 2.1 consta a relação de alguns dos aços que já foram estudados mediante o 
processo de SAPNC, incluindo um aço semelhante ao estudado neste trabalho, o aço de alta 
resistência e baixa liga ARBL 80 (OZEKCIN, 2004). 
Através destes estudos algumas considerações importantes foram feitas, dentre estas;  
- 1º) Em alguns casos o argônio foi utilizado como proteção gasosa para evitar a 
oxidação da ferramenta e da área soldada (OZEKCIN, 2004; LIENERT, 2003; POSADA, 
2003; OKAMOTO, 2003; KONKOL, 2001), porém outras investigações não revelam se foi 
utilizado algum tipo de proteção gasosa (BRICKNELL, 1991; REYNOLDS, 
2001;POSADA,  2003; STERLING, 2003). 
- 2º) Thomas, (1999) mostrou que a temperatura do ombro da ferramenta pode 
ultrapassar 1000 ºC. Similarmente, um pico de temperatura maior que 1000 ºC foi observado 
por Lienert (1999), utilizando termopares e câmera de infravermelho. O modelo térmico 
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utilizado por Lienert e Gould (1999) também mostrou que a temperatura em toda a junta 
soldada supera 1000 ºC. 
- 3º) Enquanto a maioria das chapas com espessura entre 3,2 e 6,4 mm foram soldadas 
com sucesso em um único passe, (assim como o aço API X80M com espessura de 20 mm, 
mas com penetração parcial), as soldas realizadas na chapa do aço 304 L e de outros aços com 
espessura ≥ 6,4 mm foram realizadas com dois passes, um em cada lado da chapa. Isto porque 
o comprimento do pino das ferramentas utilizadas para soldar aço é relativamente menor, 
quando comparado com as ligas de Al, devido à elevada temperatura de fusão e resistência 
mecânica do aço (CHEN, 2006; JOHNSON, 2003; BRICKNELL, 1991). 
- 4º) Pré-aquecimento da ferramenta e da chapa a aproximadamente 300ºC, facilitou a 
soldagem do aço ARBL-65 com espessura de 6,4 mm em um único passe (POSADA, 2003). 
- 5º) Geralmente a ZACD, tipicamente observada na ligas de Al, não é evidenciada nos 
aços devido as transformações que ocorrem durante o ciclo térmico (LIENERT, 2003; 
KONKOL, 2001; STERLING, 2003) porém, Packer (2003), Johnson e Threadgill (2003) 
localizaram a existência da ZACD nos aços 304 e 316L. 
- 6º) A evolução microestrutural nos aços durante SAPNC é mais complicada que a do 
Al devido às transformações de fases que se somam aos processos de recristalização dinâmica 
e rearranjo de contornos de baixo ângulo que ocorrem a temperaturas elevadas (CHO, 2012). 
Reynolds (2001) evidenciou para o aço 304L o desenvolvimento de uma estrutura de grãos 
equiaxiais significantemente refinados dentro da zona misturada. Já para o aço X80M foi 
observado um acréscimo no tamanho de grão e na dureza nesta região (OZEKCIN, 2004). 
Porém, para o aço doce, aço 12%Cr e HSLA-65, dependendo da temperatura e da composição 
química, diferentes microestruturas foram observadas (THOMAS, 1999; LIENERT, 1999; 
KONKOL, 2001; REYNOLDS, 2003; WEI, 2011). 
- 7º) No geral, os aços soldados mediante o processo de SAPNC exibiram desempenho 
satisfatório nos ensaios de dureza, dobramento e tração (THOMAS, 1999; OZEKCIN 2004; 
POSADA, 2001; POSADA, 2003; REYNOLDS, 2003). Os ensaios de tração mostraram que 
os limites de resistência e de escoamento das juntas são geralmente superiores aos do metal de 
base, com a fratura ocorrendo no metal de base, distante da junta ou da ZACD e da ZAC, 
porém a ductilidade é comparável com a do metal de base. A dureza das juntas também foi 
superior à do metal de base (THOMAS, 1999; POSADA, 2001; POSADA, 2003; CHO, 
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2012), o que é consistente com os valores obtidos para o limite de resistência. Cui (2007) 
comparou o efeito do teor de carbono nas propriedades mecânicas e na microestrutura da junta 
de um aço IF com o de outros quatros aços com diferentes teores de carbono, mostrando que 
as juntas dos aços ao carbono são significantemente afetadas pela condição de soldagem. 
Ghosh (2011) mostrou que a microestrutura da ZM depende principalmente da taxa de 
resfriamento e que variações nas condições do processo afetam diretamente no aporte térmico, 
nas temperaturas máximas e na taxa de resfriamento durante a soldagem. 
 














Aço Cr 12 - 240 - THOMAS, 1999 
Aço baixo 
carbono 
12 - 15 - 102 - THOMAS, 1999 
AISI 1010 6,4 450 - 650 25 - 102 Ligas de Mo - W 
LIENERT, 1999 
LIENERT , 2003 




304 6,0 550 78 NBCP JOHNSON, 2003 
304L, 316L 5 - 10 300 - 700 150 - 180 - POSADA, 2003 
AI 6XN 6,4 - 12,7 - 102 Liga - W 
REYNOLDS, 2001 
KONKOL, 2001 
HSLA-65 6,4 - 12,7 
400 - 450 
 
99 - 120 
 
W REYNOLDS, 2003 
X-65 6 500 200 NBCP FENG, 2005 
DH-36 6,4 - 102-457 Liga – W 
KONKOL, 2001 
STERLING, 2003 
X80 20 550 100 NBCP OZEKCIN, 2004 
L80 8 450 - 550 100 - OZEKCIN, 2004 
C-Mn 6,4 - - NBCP BRICKNELL,1991 
IF,S12C,S20C 
S35C,S50C 
1,6 400 25-400 WC CUI, 2007 




HSLA-65 9,5 300 - 600 51 - 93 NBCP WEI, 2011 





2.5  Aços de Alta Resistência e Baixa Liga (ARBL) 
 
 
Também denominados como aços microligados, estes aços são caracterizados pelo 
baixo teor de carbono, o que resulta numa melhor tenacidade na zona afetada pelo calor após 
os processos de soldagem e pela presença de elementos microligantes, tais como Nb, V, Ti, Cr, 
Mo, Ni e B (TAKAHASHI, 1996). No entanto, uma seleção adequada destes elementos em 
conjunto com o tratamento termomecânico (laminação controlada seguida ou não de 
resfriamento acelerado) é necessária para obter a microestrutura e as propriedades mecânicas 
desejadas.  
Como abordado por Gray (2007), a composição química tem um profundo efeito na 
microestrutura, nas propriedades mecânicas, na soldabilidade e na resistência a corrosão dos 
aços de construção de tubulações e também impacta no custo de fabricação do aço. Sendo 
assim, há uma tendência na redução na quantidade dos elementos de liga no aço visando 
atingir um carbono equivalente baixo, a fim de garantir uma boa soldabilidade e uma redução 
no custo do aço (BOTT, 2005). 
Conforme Buzzichelli e Anneli (2002), o desenvolvimento dos aços de alta resistência e 
baixa liga (ARBL) com maior resistência mecânica foi influenciado pela necessidade de se 
fabricar tubulações com grande diâmetro, com menor espessura de parede e operando sob alta 
pressão, permitindo aumentar a produtividade, tanto pela redução do peso da estrutura, quanto 
pelo aumento do volume de fluido transportado com segurança através de grandes distâncias. 
 
 
2.5.1   Descrição do Processo de Fabricação do Aço ISO 3183 X80M Nacional 
 
 
No Brasil, para fabricação do aço ISO 3183 X80M, devido às limitações dos 
equipamentos para atingir a velocidade de resfriamento necessária para a produção de aços 
com grãos mais refinados é formulada uma composição química diferenciada para que se 
atinjam os requisitos míninos de norma para este grau. Para tal, são adicionados alguns 
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elementos de liga, tais como nióbio, vanádio, titânio, cromo, molibidênio e boro. Estes 
elementos tem como objetivo aumentar a resistência mecânica por preciptação, inibir o 
crescimento de grão austeníco durante o reaquecimento das chapas, retardar a recuperação e 
recriatalização dos grãos austeníticos deformados além de atrasar a nucleação da ferrita 
primária nos contornos de grão austénicos (GLADMAN, 1999; MEUSER, 2005; ISASTI, 
2011). 
O aço empregado neste estudo foi fabricado pela USIMINAS, pelo processo 
Termomecânico Controlado, ou TMCP (Thermomechanic Controlled Process), que é 
ilustrado de maneira esquemática na Figura 2.4. O processo TMCP ocorre em três fases 
principais: 
A – Laminação de Desbaste  
B – Laminação da austenita não recristalizada 
C – Laminação de Acabamento na região bifásica (austenita + ferrita) 
A temperatura de 1250 ºC iniciá-se a laminação de desbaste. Nesta região a austenita 
deforma-se e recristaliza-se a cada passe de laminação. Após sucessivos passos, ocorre à 
recristalização estática, que é quando a austenita poligonal nucleia nos contornos de grãos 
alongados e atinge o tamanho dos grãos iniciais. (Ponto A da Figura 2.4).  
Na fase B, a deformação plástica ocorre na faixa de temperatura de não recristalização 
(Tnr). A cada passe de laminação a austenita é deformada sem que ocorra recristalização nos 
contornos de grão, aumentando a relação área-volume da austenita, conseguindo-se assim 
uma redução de grão entre 60 a 80%.( Ponto B da Figura 2.4). 
A fase C inicia-se abaixo da temperatura de acabamento, Tac, próxima a temperatura 
Ar3 (temperatura de início de transformação de fase (γ→α)). Nesta etapa a laminação é 
realizada na faixa intercrítica, onde a deformação ocorre na região bifásica (austenita + 
ferrita), uma dada fração de ferrita é deformada junto com a austenita não recristalizada que 
está presente. A austenita sofre um efeito de encruamento maior e forma-se uma subestrutura 
de deslocações na ferrita. Nesta região, o refino do grão ferrítico é máximo. Quanto menor for 
o tamanho do grão austenítico, maior será o número de sítios para nucleação da ferrita, 
gerando uma granulometria mais refinada. Após a nucleação dos grãos ferríticos, a chapa é 
resfriada ao ar (Ponto C da Figura 2.4). 
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A microestrutura resultante deste processo é predominantemente ferrita + bainita, com 
dispersão fina do microconstituinte M-A, podendo conter uma pequena fração de perlita 
degenerada. 
 
Figura 2.4 Processo de laminação controlada (SAAVEDRA, 2006). 
 
 
2.5.2   Aço para Tubos ISO 3183 X80M 
 
 
Os aços para tubulações na indústria do petróleo são classificados segundo a norma ISO 
3183, em função de sua aplicação, composição química e resistência mecânica 
(INTERNATIONAL STANDARD, 2007). Por exemplo, para o aço ISO 3183 X80M, os 
dois últimos dígitos após letra X especificam o limite de escoamento mínimo do material, 
igual a 80 ksi (550 MPa). 
De acordo com Gray e Pontremoli (1987), as alternativas metalúrgicas para fabricação 
dos aços de classificação ISO 3183 X70M e X80M variam entre 50 e 60 opções, as quais são 
predominantemente relacionadas às composições químicas e ao processo de laminação.  
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As especificações de composição química e propriedades mecânicas do aço ISO 3183 
X80M podem ser vistas na Tabela 2.2 (AMERICAN SOCIETY FOR METALS, 1990; 
FUKAY, 1998). Percebe-se que há diversas opções para fabricação destes materiais, pois a 
norma ISO não faz uma restrição severa em relação aos elementos de liga. Como requisito de 
propriedade mecânica, o limite de escoamento (σLE) do material (já mencionado 
anteriormente) deve ser maior ou igual a 80 ksi (550 MPa). O limite de resistência (σRE ) pode 
variar entre 620 e 827 MPa. Entretanto, o limite de escoamento mínimo para o aço X80M de 
550 MPa, exigido pela norma ISO 3183, será atingido após a fabricação do tubo devido à 
capacidade de encruamento do material (YOO, 2007). 
 
Tabela 2.2 Especificação para o aço ISO 3183 X80M (% peso).  
Composição Química 
C ≤ 0,18% 
Mn ≤ 1,80 % 
P ≤ 0,030% 
S ≤ 0,0018% 
Carbono Equivalente Ceq≤ 0,25% 
Ensaio de Tração 
σLE  ≥  80ksi (550MPa) 
σLR = 90 a 120 ksi (620 a 827 
MPa) 
σLE / σLR  ≤  0,93 
Tenacidade a 0ºC do Metal Base Energia absorvida ≥ 68 J 
 
 
2.5.3  Influência da Composição Química sobre Tnr e Ar3 
 
 
Boratto (1988) apresentou uma técnica de medição da temperatura de não 
recristalização (Tnr), em um único ensaio de torção, baseado na análise da dependência da 
tensão de fluxo média equivalente com a temperatura, sob condições de história 
termomecânicas próximas às da laminação industrial. Estes valores foram medidos para 17 
diferentes composições químicas de aços, nas faixas: 0,04 a 0,17 %C - 0,15 a 0,50 %Si - 
0,016 a 0,052 %Al - 0,41 a 1,9 %Mn - 0,0 a 0,06 %Nb - 0,0 a 0,12 %V - 0,0 a 0,06 %Ti - 
0,0 a 0,31 %Mo - 0,0 a 0,67 %Cr - 0,0 a 0,45 %Ni. 
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Neste ensaio de torção, as amostras foram submetidas a 17 passes, cada um com 20% 
de deformação equivalente à taxa de deformação de 2s
-1
 e intervalo de tempo médio entre os 
passes de 32 s. Os valores de Tnr medidos por Boratto (1988) foram combinados com dados 
da literatura para 20 outros aços, e como resultado de uma análise de regressão linear 
múltipla foi obtida uma equação relacionando Tnr com a composição química: 
 
Tnr (ºC) = 887+464 % C+[6445 % Nb-644(%Nb)1/2 ]+[732 % V-230(%V)1/2 ]+890 %Ti 
+363 %Al- 357 %Si                                                                                     Equação 2.1 
 
Observa-se na Equação 2.1 que a recristalização é retardada, em ordem de efetividade, 
pelo Nb, Ti, Al e V. Nenhum efeito significativo sobre a recristalização foi encontrado para o 
Mo, Cr, Mn e Ni.  
O efeito do boro sobre Tnr foi reportado por Shen (1993), estudando aços com 
composição química: 0,10 %C - 1,35 %Mn-0,51 %Si - 0,004 %N - 0,032 %Al-0,05 %Ti - 
0,0005 a 0,003 %B. Este observou que um aumento de 5 para 30 ppm de boro acarretou uma 
variação em Tnr de 850 para 900 ºC. O mecanismo de retardo da recristalização causada pela 
presença do boro nos aços ARBL não foi ainda completamente entendido. Mavropoulos e 
Jonas (1989) mostraram que a adição combinada de boro e nióbio leva, através do efeito 
sinérgico, a um significativo retardo na recristalização. Isto se deve à segregação de boro nos 
contornos de grão austeníticos, que interfere na migração dos contornos de grão (mecanismo 
de arraste de soluto), levando a um aumento da Tnr. 
A temperatura de início de transformação de fase da austenita em ferrita em 
resfriamento (Ar3), após a laminação controlada de 173 qualidades de aços, foi medida por 
Ouchi (1982), que estabeleceu uma relação quantitativa entre a temperatura Ar3 e a 
composição química, a qual mostra que, a Ar3 diminui com a adição de certos elementos de 
liga, como o C, Mn, Mo, Ni, Cu e Cr:  
 
Ar3(ºC) = 91 -310%C - 80%Mn-20%Cu -15%Cr -55%Ni -80%Mo +0,35(d-8) Equação 2.2 
 
d = espessura da chapa em mm. 
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A Equação 2.2 é aplicável para reduções acima de 50% na região de não 
recristalização. A temperatura Ar3 pode ser abaixada por elementos de liga como o Nb, Ti e V, 
quando eles estão em solução sólida na austenita. Contudo, se eles precipitam durante o 
condicionamento da austenita, Ar3 aumenta (Ouchi, 1982; Okaguchi, 1988; Manohar, 1996). 
 
 
2.5.4   Influência da Deformação sobre Tnr e Ar3 
 
 
Com o objetivo de estudar a influência da deformação sobre Tnr, Bai et al. (1993; 1996) 
submeteram três aços ARBL, 0,04 a 0,15 %C e 0,05 a 0,09 %Nb, a ensaios de torção, 
variando a taxa de deformação, o intervalo de tempo entre os passes e a deformação por passe. 
Os autores verificaram uma diminuição acentuada de Tnr com o aumento da deformação por 
passe (mantendo-se fixa as outras duas variáveis), devido ao significativo refinamento de grão 
austenítico por sucessivas recristalizações, à aceleração da recristalização pela alta densidade 
de discordâncias produzidas por grandes deformações e ao coalescimento dos precipitados 
induzido pela deformação. Resultados similares sobre a influência da deformação por passe 
sobre Tnr foram obtidos por Cota (1997). 
A deformação na região de não recristalização também influência a temperatura Ar3, 
acelerando o início da transformação da austenita em ferrita, resultando em um aumento na 
temperatura Ar3 (SANDBERG, 1981; OUCHI, 1982; MANOHAR, 1996). Para valores de 
deformação acumulada maiores que 50%, a temperatura Ar3 converge para um valor 
determinado pela composição química, independente das outras condições de laminação 









2.6  Soldabilidade dos aços ARBL / Carbono Equivalente 
 
 
Nos aços de alta resistência e baixa liga empregados em tubulações, as propriedades 
mais importantes são: tenacidade à fratura em baixa temperatura, resistência mecânica, 
resistência à corrosão e boa soldabilidade. Entretanto, os aços microligados apresentam maior 
temperabilidade, ou seja, maior tendência à formação de martensita. Como o processo usual 
de fabricação de tubos e da malha (oleodutos e gasodutos) é a soldagem, a necessidade de pré-
aquecimento, a possibilidade de haver trincas provocadas pelo hidrogênio (trincas a frio) e a 
tenacidade à fratura irão depender da temperabilidade do aço. 
Sendo assim a grande preocupação dos usuários de tubos fabricados com os materiais 
de classe ISO 3183 está relacionada à soldabilidade, a qual é melhorada com a diminuição do 
teor de carbono e do carbono equivalente, que é o parâmetro utilizado para estimar a 
soldabilidade, definido pela norma ISO 3183 (2007), na qual o efeito de um dado elemento de 
liga é comparado ao efeito do carbono. 
Por meio da Figura 2.5 é possível observar que a composição química desta classe de 
material tem sido modificada desde a década de 1960, particularmente diminuindo o conteúdo 
de carbono. O objetivo da diminuição do carbono é diminuir a temperabilidade do aço, uma 
vez que esta propriedade afeta diretamente a soldabilidade. Normalmente, quanto maior a 
temperabilidade (facilidade que um material tem para formar mantensita) pior será a 
soldabilidade. Como a martensita é uma fase extremamente resistente e frágil, isto aumenta 





Figura 2.5 Esquema mostrando a redução do carbono equivalente a partir da década de 60 
(SHIGA, 1981). 
 
Para aços com teores de carbono menores que 0,12%, a especificação ISO 3183(07) 
considera que o cálculo do carbono equivalente deva ser feito por meio do Parâmetro de 
Trincamento Modificado (PCM), dado pela relação na Equação 2.3. E para um teor de 
carbono superior a 0,12%, deve ser usada a relação dada na Equação 2.4, recomendada pelo 









CCE IIW                                       Equação 2.4 
 
A norma ISO 3183(07) recomenda que o valor máximo de CEPCM não ultrapasse 
0,25%. Desta forma, é possível prever uma boa soldabilidade para os aços ISO 3183 X80M. 
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Nadan (2008) associou os dados de dureza da ZM de alguns aços com composição 
química diferenciada, soldados pelo processo de SAPNC, com os valores de carbono 
equivalente cálculados pela equação 2.4. A Figura 2.6 mostra que há uma forte relação entre 
a dureza e o teor de carbono equivalente cálculado, uma vez que, os valores elevados de 
dureza estão associaodos a microestrutras compostas por martensita e bainita. O ponto em 
vermelho é correspondente a um aço inox austenítico, que neste caso, o teor de Cr foi 
considerado nulo, visto que a equação 2.4 não é apropriada para este tipo de aço. 
 
  
Figura 2.6 Dureza Vickers da ZM em função do CEIIW de alguns aços com composição 
química diferenciada (NADAN, 2008). 
 
 
2.7 Aporte Térmico e História Térmica  
 
 
Em processos de soldagem o Aporte Térmico (AT), tambèm conhecido em inglês 
como´´heat input`` (HI) é definido como o valor da energia de soldagem por unidade de 
comprimento da solda. Há poucos relatos na literatura a respeito da energia imposta durante o 
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processo de SAPNC. Kyffin (2007), baseando-se nos dados de saída do processo reportados 








                                                                                                  Equação 2.5 
 
AT – Aporte Térmico (kJ . mm-1) 
VR – velocidade rotacional (rev / min) 
T – torque (N . m) 
VS – velocidade de soldagem (mm / min) 
 
Na Equação 2.5, normalmente utiliza-se uma constante (0.5 < ε <1.0) que leva em 
conta a perda de calor durante a soldagem, como o calor transferido para ferramenta. 
Durante o processo de SAPNC é observada uma intensa deformação plástica ao redor 
da ferramenta e atrito entre a ferramenta e o material (COLLIGAN, 1999). Estes dois fatores 
contribuem para um aumento da temperatura dentro e ao redor da zona misturada. Uma vez 
que a distribuição de temperatura dentro e ao redor da zona misturada influência diretamente 
na microestrutura da junta soldada (COLLIGAN, 2001), como tamanho de grão, crescimento 
e dissolução de precipitados e nas propriedades mecânicas da solda é importante obter 
informações sobre a história térmica associada a SAPNC.  
Na superfície das peças sendo soldada a temperatura pode ser medida através de 
pirômetros. Medidas de temperatura na superfície e no interior do material também podem ser 
feitas utilizando termopares, já a medição de temperatura na zona misturada é muito difícil 
devido à intensa deformação plástica produzida pelo movimento de rotação e translação da 
ferramenta (SCHMIDT, 2004). Devido a esta dificuldade os pesquisadores têm recorrido ao 
modelamento computacional. Alguns autores mostram que a história térmica computada 
representa bem os valores medidos experimentalmente (NANDAN, 2006). 
O processo de aquecimento e resfriamento de um dado ponto da junta soldada é 
conhecido como ciclo térmico de soldagem. Durante o ciclo térmico, o tempo de resfriamento 
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em uma determinada faixa de temperatura influi no desempenho das juntas soldadas, 
principalmente na tenacidade à fratura (TIM, 2006). 
Os parâmetros mais importantes do ciclo térmico são;  
- Temperatura máxima, que depende dos parâmetros de soldagem, temperatura inicial, 
geometria e propriedades físicas do material de base e da ferramenta utilizada (no caso do 
processo SAPNC). 
- Tempo de permanência acima de uma temperatura crítica, que pode influenciar, por 
exemplo, no crescimento de grão.  
- Taxa de resfriamento, que determina a microestrutura final dos materiais que sofrem 
transformação de fases durante o resfriamento continuo como o aço. 
- Tempo de resfriamento entre 800 e 500 ºC, ∆t8/5, pois neste intervalo de temperaturas 
podem ocorrer as mais importantes transformações de fases nos aços. 
 
 
2.7.1   Tempo de Resfriamento 
 
 
O tempo de resfriamento pode definir a possibilidade de formação de estruturas frágeis 
na junta soldada, tal como a martensita. Este tempo é medido na faixa de temperatura entre 
800 a 500 ºC durante o resfriamento da junta soldada e é conhecido como ∆t8/5, levando-se em 
consideração o aporte térmico, configuração da junta, a espessura da chapa e as propriedades 
físicas do material. (KYFFIN, 2007).  
Dilthey (2005), para aplicação em aços de baixa liga, fez uma modificação nas 
equações de Rosenthal (1941) onde se considera que a fonte de calor transfere toda a sua 
energia sobre a superfície da chapa, desprezando qualquer perda de calor desde a superfície e 
os coeficientes físicos são constantes. Sendo a Equação 2.6 utilizada para chapa grossa e a 
Equação. 2.7 para chapa fina, onde a seleção de uma delas vai depender da espessura crítica 
da chapa, (Equação. 2.8). Se dc < d, aplica-se a equação para chapa grossa e no caso de dc >d, 
aplica-se a equação para chapa fina, onde Δt8/5 é o tempo de resfriamento no intervalo de 800 
a 500 ºC (s), λ é a condutividade térmica (W . m-1 . K-1), AT é o Aporte Térmico (J/mm), Ti é 
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a temperatura inicial da chapa a soldar (ºC), ρ é a densidade do material (kg / m3), c é o calor 




) e d é a espessura da chapa (mm). As Equações 2.6 e 2.7 
são afetadas por um fator de correção, o qual é função do tipo de junta a soldar. Na Figura 2.7 
é listado os valores dos fatores de correção para cada configuração de junta. 
 
                                       Equação 2.6 
 
                    Equação 2.7 
 
                                    Equação 2.8 
 
 
Figura 2.7 Fatores de correção para a determinação do tempo de resfriamento, Δt8/5  em função 
do tipo da junta (DILTHEY, 2005). 
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Os constituintes microestruturais, bainita e M-A (martensita e austenita retida) serão 
citados várias vezes ao longo deste trabalho. Como será um dos tópicos de investigação a 
correlação entre microestrutura e propriedades mecânicas, uma breve apresentação dos 
sistemas de classificação morfológica e microestrutural e da influência de parâmetros, tais 
como deformação, taxa de resfriamento e composição química, sobre as transformações 
bainíticas e do constituinte M-A será feito nesta seção. 
 
 
2.8.1  Transformação Bainítica  
 
 
A transformação bainítica pode ocorrer sob resfriamento contínuo ou em condições de 
transformação isotérmica intermediária à temperatura de formação da perlita e da martensita. 
Existem similaridades estruturais e de transformação da bainita com a perlita e a martensita. 
Similar à perlita, a bainita é uma mistura das fases ferrita e carbonetos (cementita), cuja 
reação é dependente da difusão do carbono entre as fases, porém o arranjo destas fases não é 
lamelar. Similar à martensita, a ferrita da bainita pode estar na forma de ripas ou placas, 
contendo uma subestrutura de discordâncias. Diversos trabalhos citam os mecanismos de 
cisalhamento e de difusão na formação da bainita (KRAUSS, 1994; BHADESHIA,1990; 
BHADESHIA, 1992; HILLERT, 1995; OHMORI, 1995). 
Muitas discussões existem sobre a correta definição da bainita no contexto dos 
mecanismos de transformação, que são baseados nos aspectos microestruturais, cinéticos e de 
relevo de superfície. Estas definições são importantes para se testar os vários modelos de 
transformação bainítica, mas têm pouco efeito prático na identificação dos produtos da 
transformação, quando o objetivo é correlacionar a microestrutura com as propriedades 
mecânicas (COTA, 1998). Problemas com a definição da bainita também surgem quando a 
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bainita forma-se como parte de uma microestrutura mista, contendo martensita, perlita, ferrita 
poligonal e austenita retida (EDMONDS, 1990). 
 
 
2.8.2  Classificação da Microestrutura Bainítica 
 
 
Vários esquemas de classificação morfológica e microestrutural da bainita têm sido 
relatados e/ou propostos na literatura (BRAMFITT et al., 1989; BRAMFITT et al., 1990; 
OHTANI, 1990; THOMPSON, 1990; HONEYCOMBE, 1995; KRAUSS, 1995), porém não 
há um consenso a respeito do melhor sistema. Uma variedade de termos vem sendo utilizada 
para descrever a morfologia e a microestrutura da bainita, incluindo aqueles usados na 
soldagem. 
Na classificação clássica da bainita, formada mediante transformação isotérmica em 
aços de médio carbono, duas diferentes morfologias são descritas: a bainita superior e a 
bainita inferior (Figura 2.8). A bainita superior forma-se em uma faixa de temperatura logo 
abaixo da temperatura de transformação da perlita e a bainita inferior logo acima da 
temperatura de início de transformação martensítica (Mi). A ferrita da bainita superior tem 
uma morfologia geralmente na forma de ripas paralelas entre si, com partículas contínuas de 
carbonetos (cementita e, às vezes, carboneto épsilon) entre as ripas. A ferrita da bainita 
inferior tem, geralmente, morfologia de placas paralelas entre si, contendo finos carbonetos 
dentro destas, alinhados e fazendo um ângulo de 55 a 60
o
 com o eixo da placa. A largura das 
ripas e placas varia de 1 a 4 m (KRAUSS, 1994; BRAMFITT, 1990; EDMONDS, 1990; 
REED-HILL, 1992). 
Diferentes formas de bainita podem se enquadrar na descrição acima, porém várias 
anomalias aparecem como, por exemplo, em aços de alto teor de silício, onde pode-se 
encontrar austenita de alto carbono entre as ripas de ferrita. Outras anomalias são observadas 
nas morfologias da bainita com a redução no teor de carbono, aumento do teor de elementos 
de liga e em transformações no resfriamento contínuo. Um exemplo importante é a descrição 
da microestrutura de transformação da austenita em aços de baixo carbono e baixa liga, 
resfriados continuamente, como bainita granular e a bainita coalescida. A primeira é uma 
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mistura da ferrita com a presença de ilhas de martensita e austenita retida (M-A) (KRAUSS, 
1995), e a segunda é definida como plaquetas finas de ferrita coalescidas com partículas de 
cementita precipitadas aleatoriamente em seu interior (PARK, 2008). 
 
 
Figura 2.8 Representação esquemática da formação da bainita superior e inferior 
(HONEYCOMBE, 1995). 
 
Bramfitt e Speer (1989; 1990) propuseram um sistema de classificação mais 
abrangente, que inclui muitas das variações morfológicas encontradas nos aços bainíticos 
resfriados continuamente. Este sistema também inclui os diversos tipos de bainita formados 
por transformação isotérmica. Estes sugeriram que o componente básico de todos os tipos de 
bainita é a morfologia acicular da ferrita (ferrita acicular), que inclui ambas as morfologias da 
ferrita na forma de ripas e de placas usando o termo bainita para designar qualquer uma das 
seguintes características morfológicas: 
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- ferrita acicular associada com precipitação dentro das ripas (ou placas) de carbonetos 
(cementita ou carboneto épsilon), semelhante à bainita inferior clássica, denominada de 
bainita Bi; 
- ferrita acicular associada com partículas ou filmes entre as ripas (ou placas) de 
cementita e/ou austenita, semelhante à bainita superior clássica, denominada de bainita B2; 
- ferrita acicular associada com um constituinte consistindo de “ilhas discretas” 
formadas de austenita e/ou martensita ou perlita, denominada de bainita B3. A bainita B3 é a 
bainita granular reportada na literatura (EDMONDS, 1990; THOMPSON, 1990; KRAUSS, 
1995). 
Nas morfologias B2 e B3, o sistema de classificação de Bramfitt e Speer (1989; 1990) 
reconhece que a austenita retida entre os cristais de ferrita pode se transformar em martensita. 
Este fenômeno é comumente observado em aços de baixo carbono resfriados continuamente. 
A austenita parcialmente transformada entre os cristais de ferrita é denominada de constituinte 
M-A da microestrutura bainítica.  
Segundo Krauss e Thompson (1995), o sistema de classificação de Bramfitt e Speer 
(1989; 1990), das bainitas com morfologia acicular da ferrita, é o mais compreensivo e 
abrangente. Contudo, este sistema não descreve todas as microestruturas ferríticas observadas 
em aços de baixo e ultrabaixo carbono resfriados continuamente. As Figuras 2.9 e 2.10 são 
diagramas TRC de um aço ultrabaixo carbono e de um aço ARBL, respectivamente (ARAKI, 
1992; THOMPSON, 1990). Nestes aços, resfriados continuamente, o produto dominante da 
decomposição da austenita é a ferrita. Observa-se nestes diagramas as várias microestruturas 
ferríticas que se formam: ferrita poligonal (FP ou αp), ferrita acicular ou bainítica (FA ou 
B
o




Figura 2.9 Diagrama TRC de um aço ultrabaixo carbono contendo 0,004C-0,62Si-0,71Mn-
0,044Al-0,078Ti-0,0027B (ARAKI, 1992). 
 
 
Figura 2.10 Diagrama TRC de um aço ARBL de baixo carbono contendo 0,06C-1,45Mn-
1,25Cu-0,97Ni-0,72Cr-0,42Mo (THOMPSON, 1990).  
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Uma revisão destas diversas morfologias e microestruturas ferríticas foi realizada por 
Krauss e Thompson (1995), reconhecendo cinco microestruturas ferríticas, as quais são; 
- ferrita poligonal ou equiaxial, (FP ou αp) Figura 2.11: se forma a temperaturas mais 
altas e a taxas de resfriamento mais baixas, é nucleada como alotriomorfa de contorno de grão 
e cresce como grãos equiaxiais. É facilmente identificada no microscópio ótico e é 
caracterizada pela baixa densidade de discordâncias e ausência de subestrutura de 
discordâncias. 
- ferrita de Widmanstäten (FW) Figura 2.12: os cristais são grosseiros e alongados, sem 
evidências de subestrutura de discordâncias dentro dos grãos. Forma-se em taxas de 
resfriamento maiores e temperaturas menores que a ferrita poligonal. Contém baixa densidade 




Figura 2.11 Ferrita Poligonal formada no aço HSLA 80,transformado isotermicamente a 




Figura 2.12 Ferrita de Widmanstäten no aço HSLA80,transformado isotermicamente a 
temperatura de 600ºC/100s. MO, (KRAUSS E THOMPSON 1995). 
 
- ferrita quase poligonal ou massiva (αq ) Figura 2.13: consiste de grãos grosseiros 
com contornos irregulares, que se formam a taxas de resfriamento mais elevadas que a ferrita 
poligonal, contendo subestrutura de discordâncias e alta densidade de discordâncias. 
- ferrita bainítica (FB ou α0B) Figura 2.14: com o aumento da taxa de resfriamento, a 
austenita de aços de baixo e ultra-baixo carbono transforma-se em cristais de ferrita muito 
finos e alongados e com alta densidade de discordâncias, em relação aos cristais descritos 
anteriormente, arranjados como ripas paralelas entre si dentro de um pacote delineado pelo 
contorno de grão austenitíco. As temperaturas de formação desta microestrutura são 
intermediárias à de transformação perlítica (difusional) e à de transformação martensítica 
(adifusional), como pode ser observado nas Figuras 2.9 e 2.10. 
Esta pode conter partículas ou filmes de cementita e / ou austenita retida (constituinte 
M-A) entre as ripas de ferrita. Esta microestrutura é classificada como bainita B2 no sistema 
de classificação de Bramfitt e Speer (1989; 1990). - ferrita acicular (FA), Figura 2.14 - 
consiste de ripas de ferrita finas e alongadas com elevada razão de forma (variando de 2 a 10), 
não paralelas entre si e com alta densidade de discordâncias. 
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- ferrita granular ou bainita granular, (FG ou BG, αB) Figura 2.15: consiste de 
partículas de austenita retida ou constituinte M-A dispersas, com morfologia granular ou 
equiaxial, na matriz ferrítica de grãos finos e com alta densidade de discordâncias. A 
microestrutura da ferrita granular é a classificada como B3 por Bramfitt e Speer (1989; 1990). 
Segundo Krauss (1995) é difícil imaginar como uma fase secundária (M-A) pode assumir 




Figura 2.13 Ferrita quase-Poligonal formada em um aço ultra baixo carbono 0.005, resfriado 






Figura 2.14 Ferrita Bainitica e Ferrita Acicular formada na transformação isotérmica do aço 




Figura 2.15 Ferrita granular ou bainita Granular formada no resfriamento continuo do aço A-
710 a uma taxa de 1ºC/s, MO (KRAUSS E THOMPSON 1995). 
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Há uma sexta microestrutura ferrítica, reconhecida por Park (2008) como bainita 
coalescida (αC) ou BC, Figura 2.16, que consiste de plaquetas finas de ferrita bainítica 
coalescidas com partículas de cementita precipitadas aleatoriamente em seu interior. 
 
Figura 2.16 Microesttrutura típica da Bainita Coalescida formada no metal de solda com 
composição 0.032C- 0.25Si- 2.02Mn- 7.33Ni- 0.47Mn- 0.63Mo (wt%) (PARK, 
2008). 
 
A Tabela 2.3 mostra um quadro com o resumo das nomenclaturas que serão adotadas 
neste trabalho segundo Krauss e Thompson (1995) e Park (2008). 
 
Tabela 2.3: Simbologia adotada para classificação da microestrutura de aços ARBL 
(KRAUSS E THOMPSON,1995; PARK, 2008). 
Símbolo Nomenclatura 
αp ou FP Ferrita poligonal 
αq ou FQ Ferrita quase - poligonal ou massiva 
αw ou FW Ferrita de widmanstätten  
FA Ferrita acicular 
α0B ou FB Ferrita bainítica 
αB ou BG, FG Bainíta Granular = Ferrita granular 
 αC ou BC Bainita Coalescida 
γ / γr Austenita / Austenita retida 
M-A Constituinte Martensita-Austenita 
αM ou M Martensita 
P Perlita 
PD Perlita degenerada 
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2.8.3  Influência da Composição Química 
 
 
A composição química influencia as transformações bainíticas alterando a temperatura 
de início de transformação, (Bi), a temperabilidade bainítica (uma alta temperabilidade 
bainítica implica que esta se forma em uma grande faixa de taxas de resfriamento) e a cinética 
de transformação bainítica atrasando a formação da ferrita poligonal. 
Assim, para a obtenção de microestrutura bainítica os elementos de liga devem 
proporcionar um diagrama TRC com as seguintes características: atraso na formação da 
ferrita poligonal, diminuição na temperabilidade martensítica e aumento na temperabilidade 
bainítica, conforme ilustra Figura 2.10 (THOMPSON, 1990). 
O principal fator que controla a temperatura Bi em aços de baixo e ultra baixo carbono 
é o teor de soluto na fase austenítica do aço no momento da transformação. A influência da 
composição química sobre a temperatura Bi foi determinada por Steven e Haynes (1956) e 




C) = 830 - 270 %C - 90 %Mn - 37%Ni - 70%Cr - 83%Mo                        Equação 2.9 
 
Nesta equação, os teores dos elementos de liga estão expressos em % em peso e ela é 
válida para a seguinte faixa de composição química: 0,10 a 0,55 %C - 0,10 a 0,34 %Si - 0,2 a 
1,70 %Mn - 0,0 a 5,0 %Ni - 0,0 a 3,5 %Cr - 0,0 a 1,0 %Mo. Observa-se que os elementos 
contribuem no sentido de diminuir a temperatura Bi e que o carbono é o elemento com maior 
influência.  
A influência do C, Mn e Nb sobre a temperatura Bi foi também estudada por Sichieri e 
Kestenbach (1985) utilizando uma série de aços, cujos teores de C, Mn e Nb expressos em % 
em peso, variaram entre 0,012 a 0,060, 1,15 a 2,51 e 0,0 a 0,33, respectivamente. Eles 
determinaram os coeficientes relativos ao efeito destes elementos na temperatura Bi, obtendo 
os valores de 290 para o C e 100 para o Mn, que são comparáveis aos valores dos coeficientes 
na Equação 2.9. O Nb não é indicado como elemento de liga capaz de abaixar a temperatura 
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Bi, devido à baixa solubilidade deste na austenita. Estes resultados suportam a equação para o 
cálculo de Bi para os aços com baixo teor de carbono. 
A adição de Cr e Mo em aços de baixo carbono atrasa a formação da ferrita poligonal, à 
medida que seus teores aumentam. O cromo tem o efeito de diminuir a temperatura Bi e 
aumentar a temperabilidade bainítica. Já o molibdênio tem um efeito mais marcante em 
atrasar a formação da ferrita poligonal que o cromo (THOMPSON, 1989; KRAUSS, 1994). 
A adição de boro nos aços ARBL de baixo carbono também aumenta a temperabilidade 
bainítica, inibindo a formação de ferrita poligonal. A segregação do boro para os contornos de 
grão austenítico diminui a sua energia, tornando os sítios menos favoráveis para a nucleação 
da ferrita poligonal. A Figura 2.17 (PICKERING, 1978) mostra o efeito do boro sobre o 
diagrama de transformação isotérmica (TTT), de um aço de baixo carbono e com 0,5% de 
molibdênio. O efeito do boro sobre a temperabilidade bainítica depende sensivelmente da 
presença de outros elementos de liga, como o zircônio e/ou titânio. Estes elementos são fortes 
formadores de nitretos e são necessários para remover todo o nitrogênio de solução, com o 
objetivo de impedir a formação de nitreto de boro e, assim, aumentar o boro disponível para 
inibir a transformação da austenita em ferrita poligonal (HULKA, 1987; HULKA, 1991). 
Segundo Wang (1992) a resistência mecânica dos aços ao boro apresenta um aumento 
significativo associado com a transformação bainítica, porém há deteriorização sensível na 
tenacidade à frátura quando o teor de boro supera os 40 ppm visto que, ocorre segregação ou 
precipitação intensa de borocarbonetos nos contornos de grão austenítico. 
Meuser (2005) mostra em seu estudo que adições de boro abaixo de 40 ppm reduz a 
temperatura Ar3 em até 50ºC em relação ao aço microligado apenas com nióbio e titânio, 
promovendo a transformação bainítica mesmo a taxas de refriamento baixas. 
Quando o nível de elementos de liga aumenta ou a taxa de resfriamento aumenta, ocorre 
uma diminuição na temperatura Bi e isto acarreta um aumento na densidade de discordâncias 
e uma diminuição na largura das ripas de ferrita na microestrutura bainítica (THOMPSON, 
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Figura 2.17 Diagrama esquemático mostrando o efeito do boro sobre o diagrama de 
transformação isotérmica de um aço de baixo carbono e com 0,5% de Mo, 
adaptado (PICKERING, 1978). 
 
Os elementos de liga também influenciam a temperatura de início de transformação 
martensítica, Mi. No resfriamento acelerado interrompido, após a laminação controlada, a sua 
interrupção deve ocorrer acima de Mi, para evitar a formação de martensita, a qual deteriora a 
tenacidade. A temperatura Mi, em função da composição química, pode ser determinada a 




C)=539 - 423%C - 30,4%Mn - 17,7%Ni - 12,1%Cr - 7,5%Mo                Equação 2.10 
 
 
2.8.4  Influência da Deformação e da Taxa de Resfriamento 
 
 
Há uma quantidade considerável de trabalhos que mostram que a estabilidade de uma 
fase pode ser influenciada pela aplicação de energia através da deformação. Os resultados 
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destes autores demonstram que, na presença de deformação, alguns aços podem formar ferrita 
em quantidades e taxas não alcançadas sem deformação. 
Hurley and Hodgson (1999) observou que com uma redução na espessura de 40% 
associada a um determinado superesfriamento, pode-se induzir a nucleação de ferrita apartir 
dos contornos de grão austeníticos em temperaturas acima de Ar3 em microestruturas com 
elevado tamanho de grão austenítico. Eles utilizam o termo ´´transformação induzida por 
deformação´´ para este tipo de reação. Outros autores também notaram este comportamento e 
deram o nome de ferrita induzida por deformação. Eles também observaram que a quantidade 
de deformação requerida para dar início à transformação ferrítica era reduzida com aumento 
da taxa de resfriamento. 
Cota (2005) em seu estudo sobre os efeitos da deformação na região de não 
recristalização da austenita e da taxa de resfriamento sobre a temperatura Bi de um aço ARBL 
bainítico de baixo carbono, submetido a resfriamento contínuo usando ensaios de torção a 
quente, verificou que, para um mesmo grau de deformação, uma maior taxa de resfriamento 
implica uma menor temperatura Bi, sendo esse efeito mais pronunciado para as amostras não 
deformadas; e que, para uma mesma taxa de resfriamento, uma maior deformação na região 
de não recristalização resultava em uma maior temperatura Bi. 
Garcia (1992) estudou a influência da deformação da austenita abaixo de Tnr sobre a 
temperatura Bi de aços ultra baixo carbono através da laminação controlada simulada seguida 
por resfriamento ao ar. Segundo seus resultados, a deformação acumulada na austenita causa 
um aumento na temperatura Bi, o que pode ser explicado pela diminuição do teor de nióbio 
em solução devido a precipitação de Nb (C,N) induzida pela deformação. 
Yang et al. (1993) estudaram o efeito da deformação por compressão abaixo de Tnr 
sobre a transformação no resfriamento contínuo de um aço ultra baixo carbono. Seus 
resultados mostraram que, para uma mesma taxa de resfriamento a temperatura Bi da amostra 
pré-deformada é maior que a da amostra não deformada. Houve uma forte evidência de que a 
deformação aumenta significativamente a taxa de formação da bainita durante o resfriamento 
contínuo. 
Segundo Yamamoto (1995), em seu estudo sobre a influência do tamanho de grão 
austenítico prévio e da deformação na região de não recristalização sobre a transformação 
bainítica durante o resfriamento contínuo, o valor de Bi aumenta, comparado com a estrutura 
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austenítica não deformada, e que o tamanho de grão austenítico prévio não afeta a 
temperatura Bi. De acordo com seus resultados, o aumento de energia armazenada nos 
contornos de grão e nas bandas de deformação, parece acelerar a transformação bainítica, 
devido ao aumento no número de sítios inter e intragranulares da ferrita da bainita na 
transformação dos grãos austeníticos alongados, provocando um aumento na temperatura Bi. 
Yamamoto (1995) concluiu em seus trabalhos que o crescimento da ferrita bainítica é 
controlado pela repetida nucleação de subunidades, sendo a taxa de nucleação e o crescimento 
das ripas de ferrita fortemente dependentes da diferença entre a energia livre da austenita e da 
bainita. Esta força motriz aumenta com a deformação na região de não recristalização. 
Fujiwara (1995) também estudou a influência da deformação na região de não 
recristalização da austenita sobre a microestrutura bainítica em aços de baixo carbono e baixa 
liga, com adição de nióbio e boro, os quais foram laminados a quente e transformados 
isotermicamente. Ele verificou que para grandes deformações ( 50%), o comprimento das 
ripas de ferrita diminuía comparado com o comprimento das ripas no caso não deformado. A 
diminuição do comprimento e do número de ripas de ferrita formadas com a mesma 
orientação significativamente reduz o tamanho do pacote de bainita, isto é, reduz o tamanho 
de grão bainítico. O refino de grãos bainíticos pela deformação é resultante da formação de 
subestruturas celulares de discordâncias dentro dos grãos austeníticos deformados, os quais 
interrompem o crescimento das ripas de ferrita.  
Yamamoto (1995), Yang (1993) e Katsumata (1991) em seus estudos através da 
técnica dilatométrica, verificaram que o aumento na taxa de resfriamento acarreta uma 
diminuição na temperatura Bi após a deformação da austenita na região de não 
recristalização. Yamamoto (1995) também descreve a correlação entre a temperatura 
correspondente a 50% de transformação bainítica e os valores de dureza Vickers medidos nas 
amostras metalográficas, determinados com carga de 98,1 N. Ele verificou que a dureza 






2.8.5  O Microconstituinte M-A  
 
 
O constituinte M-A observado nos aço de ARBL está associado à transformação 
incompleta da fase austenita em bainita (HRIVNAK, 1992) a taxas de resfriamento as quais, 
por exemplo, se submete a junta soldada, sendo em alguns casos considerada muito nociva 
para a tenacidade (LAMBERT-PERLADE, 2004). Porém, alguns autores (DAVIS, 1994; 
BONNEVIE, 2004; KAPLAN, 2001) enfatizam que a presença do M-A não é, 
necessariamente, nociva.  
O efeito do constituinte M-A depende da sua fração volumétrica, tamanho, morfologia, 
dureza e do caminho livre médio dos constituintes M-A. Este constituinte é classificado 
morfologicamente em dois tipos: alongado e massivo (TAGAWA, 1993; MATSUDA, 1993; 
LI, 2003). No caso do aço HT-80, resfriado rapidamente, observou-se que o constituinte M-A 
alongado não afeta a tenacidade, porém, a presença do constituinte M-A massivo reduz a 
tenacidade. Outras experiências similares com diferentes tipos de aço ARBL reportaram que o 
constituinte M-A alongado é mais nocivo para a tenacidade que o constituinte M-A massivo 
(BATISTA, 2007).  
Segundo Kaplan e Lambert (2001) é importante levar em consideração o constituinte 
M-A apenas nos casos em que a velocidade de resfriamento conduz a uma microstrutura 
bainítica. A grande maioria dos artigos anteriores a 1980 não evocava o constituinte M-A 
para explicar a evolução da tenacidade da ZAC em função dos ciclos térmicos ou das 
composições químicas. As razões são diversas, dentre elas pode-se citar: as técnicas de 
caracterização disponíveis, a evolução nos ensaios de mecânica da fratura como o CTOD, 
mais sensíveis à variação microestrutural e à presença de zonas frágeis localizadas, a evolução 







2.9 Fenômenos Restauradores Atuantes Durante a Deformação a Quente do Aço  
 
 
A Figura 2.18 ilustra o efeito da evolução da temperatura e da deformação nas 
transformações microestruturais durante o processo de SAPNC. Na fase de aquecimento, a 
temperatura aumenta gradualmente na frente da ferramenta devido à transferência de calor 
por condução. Com o aumento da temperatura, ocorre a transformação da fase ferrítica para 
austenítica seguido do crescimento de grãos austeníticos. Na segunda etapa, quando a 
ferramenta chega ao ponto monitorado, os grãos são deformados plasticamente, resultando no 
refinamento de grão, devido à recristalização dinâmica. Na terceira etapa, os grãos 
recristalizados dinamicamente sofrem recristalização metadinâmica e dependendo da 
temperatura e da taxa de resfriamento, ocorre o subsequente crescimento dos grãos 
austeníticos. Os grãos recristalizados finalmente se transformam durante o resfriamento em 
martensita, bainita e ferrita (ou misturas dessas estruturas), dependendo da química do aço, 
tamanho de grão austenítico e da taxa de resfriamento (FAIRCHILD, 2009). 
Quando os materiais cristalinos são deformados em temperaturas elevadas, o acúmulo 
de discordâncias é continuamente aniquilado por dois fenômenos restauradores diferentes de 
acordo com a energia de falha de empilhamento (EFE) do material (SAKAI, 1984). Nas fases 
que apresentam alta (EFE), como é o caso da ferrita, o fenômeno predominante é a 
recuperação dinâmica. Já nas fases que apresentam baixa EFE, como é o caso da austenita, o 
fenômeno predominante é a recristalização dinâmica (PADILHA, 1996; CAHN, 1974). 
Como a deformação a quente dos aços, na maioria das vezes, se processa na fase 
austenítica, o estudo da recristalização dinâmica, nesse caso, torna-se mais importante em 
relação à recuperação dinâmica. Para que a recristalização dinâmica da austenita (RDA) 
ocorra é necessário que uma deformação crítica (εc) seja alcançada. Normalmente, essa 
deformação é equivalente a 80% da deformação do pico de tensão (εp), podendo ser 




Figura 2.18 Esquema do efeito da evolução da temperatura e da deformação nas 
transformações microestruturais durante o processo de SAPNC para o aço. 
Adaptado de Fairchild, 2009. 
 
 
Figura 2.19 (a) Curva tensão-deformação os fenômenos de encruamento, recuperação 




A transformação da austenita em ferrita induzida por deformação (TAFID) é um outro 
mecanismo restaurador, que pode ocorrer durante a deformação a quente dos aços 
(HODGSON, 2005). Essa terminologia é adotada para enfatizar o papel da deformação no 
refino de grão e na aceleração da transformação de fase. Com o encruamento da austenita logo 
acima da temperatura de transformação de fase, (Ar3), em condição fora de equilíbrio 
termodinâmico, a força motriz necessária para a transformação de fase aumenta. Esse 
aumento propicia uma elevação progressiva da temperatura Ar3 durante a deformação. 
Quando a Ar3 atinge a temperatura empregada na deformação (Td), a transformação da 
austenita em ferrita ocorre dinamicamente, como mostrado na Figura 2.20. Tanto na RDA 
quanto na TAFID a nucleação dinâmica de novos grãos isentos de deformação, austeníticos e 
ferríticos, respectivamente, provoca uma queda na tensão necessária para a deformação. 
Esses dois fenômenos de amaciamento dinâmico (RDA e TAFID) proporcionam um 
elevado refino dos grãos ferríticos (SCHMITZ, 1998; HURLEY. 2001; HODGSON, 2005). 
A ocorrência da TAFID e da RDA é controlada pelas respectivas deformações críticas para 
esses fenômenos: εC-TAFID e εC-RDA, que, para um dado material, são governadas pela 
temperatura e pela taxa de deformação. Deformações realizadas ligeiramente abaixo ou acima 
da temperatura de transformação de fase em equilíbrio termodinâmico (Ae3) favorecem a 
RDA, devido à εC-RDA, nessas condições, ser menor do que a εC-TAFID. Quando a temperatura é 
próxima da Ar3 do aço, a TAFID é favorecida. A Figura 2.21 mostra as alterações na 
deformação crítica em função da temperatura, com diferentes condições de reaquecimento e 




Figura 2.20 Representação esquemática de início da ocorrência da TAFID, em virtude do 
aumento da Ar3 proporcionado pela deformação, em condição de deformação 
isotérmica (BELADI, 2003). 
 
Outra ferramenta importante no refino de grão durante a deformação a quente dos aços 
é a adição de elementos microligantes, tais como o nióbio, titânio e o vanádio. O nióbio, 
quando precipitado, pode “ancorar” os contornos de grão durante o reaquecimento, 
favorecendo assim o refinamento dos grãos austeníticos. Este elemento também aumenta a 
temperatura de não-recristalização (Tnr), o que inibe a ocorrência da recristalização entre 
passes na laminação, gerando um acúmulo de deformação. O acúmulo de deformação na fase 
austenítica gera uma maior quantidade de sítios para a transformação ferrítica, propiciando 
assim um maior refino de grão. Além disso, quando o nióbio se encontra em solução sólida 
durante a transformação de fase, ele segrega nas interfaces ferrita/austenita, reduzindo a taxa 









Figura 2.21 Variação na deformação crítica para a TAFID (símbolos preenchidos), TAFID 
após início da transformação estática (símbolos parcialmente preenchidos) e RDA 
(símbolos vazios), em função da temperatura e da taxa de deformação para um 
















Capitulo 3  PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 
 
 
Neste capítulo, será apresentado o procedimento experimental adotado neste trabalho. 
Inicialmente, será dada uma descrição do aço estudado e sobre a máquina de soldagem e seu 
funcionamento. A seguir, serão descritos os procedimentos utilizados para a execução das 
juntas soldadas e para o entendimento do processo. A partir das juntas soldadas previamente, 
foram selecionadas os parâmetros de soldagem para avaliação detalhada da história 
termomecânica e da evolução microestrutural. Por último, descrevem-se os métodos 




3.1 Composição Química do Material Utilizado 
 
 
Neste estudo foi utilizado o aço ISO 3183 X80M, de baixo carbono e microligado com 
Nb, V, Ti, produzido pela empresa Usiminas e doado pela empresa Tenaris - Confab. Na 
Tabela 3.1 e apresentada a composição química do aço conforme certificado fornecido pelo 
fabricante. Este foi fabricado pelo processo termomecânico TMCP (Thermomechanically 
Controlled Processing), sem resfriamento acelerado e laminado em chapa até a espessura de 
19 mm. As propriedades mecânicas conforme certificados emitidos pelo fornecedor estão na 
Tabela 3.2. 
Considerando a composição química apresentada na Tabela 3.1 e utilizando a Equação 
2.3 para cálculo de Pcm segundo a norma ISO 3183(07), observa-se que o aço X80M 
utilizado neste estudo apresenta Pcm igual a 0,17. Como o valor está abaixo de 0,25, atende 





Tabela 3.1 Composição Química (% peso) do aço ISO 3183 X80M. 
C Mn Si P S Al Nb V Ti 
0,05 1,76 0,17 0,016 0,002 0,035 0,066 0,025 0,016 
 
Cu Ni Cr Mo N B Ca *CE 
0,02 0,02 0,15 0,20 0,0059 0,0003 0,003 0,17 
B
VMoCrNiCuMnSi
CCE PCM 510152060202030  
segundo norma ISO 3183(07) 
 
Tabela 3.2 Propriedades Mecânicas do aço ISO 3183 X80M. 
PROPRIEDADES MECÂNICAS 
Tensão limite de 
Escoamento Le 
(MPa) 
Tensão limite de 
Resistência à tração LRT 
(MPa) 
Relação (%) 
( Le) / ( LRT) 
Alongamento (%) 
568 686 83 44 
 
Considerando a composição química apresentada na Tabela 3.1 e utilizando a Equação 
2.3 para cálculo de CEPCM segundo a norma ISO 3183(07), observa-se que o aço X80M 
utilizado neste estudo apresenta CEPCM igual a 0,17. Como o valor está abaixo de 0,25, atende 




3.2 Sistema de Soldagem 
 
 
Foi utilizada na execução das juntas soldadas uma máquina modelo RM-2, fabricada 
pela ´´Transformation Technologies Incorporated`` (TTI) (Figura 3.1). Esta apresenta um 
sistema de refrigeração para o porta ferramenta e para a mesa, a fim de melhorar o controle do 
processo e evitar danos aos componentes, devido as temperaturas elevadas atingidas durante o 
processo, um sistema telemétrico que consiste em um dispositivo sem fio de aquisição de 
sinais, necessário para monitorar a temperatura da ferramenta durante a soldagem, além de 24 
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canais para conexão de termopares, os quais foram utilizados para estudo do ciclo térmico de 
soldagem experimentado para as diferentes regiões das juntas soldadas. 
 
 
Figura 3.1 Sistema utilizado para a realização das juntas soldadas. 
 
A máquina apresenta uma mesa móvel, com curso máximo de 2800 e 736 mm nas 
direções x-y, respectivamente. Na Tabela 3.3 constam as especificações da máquina. 
 










X 22,5 3000 645 Força/ Posição 
Y 22,5 3000 260 Posição 
Z 67 1000 275 Força/ Posição 
 
 
3.3 Operação do Sistema de SAPNC 
 
 
 A máquina pode ser operada utilizando dois modos de controle distinto, denominados 
controle de posição e de força. No modo ´´Controle de Posição`` o sistema controla o 
deslocamento da ferramenta no eixo Z, determinando assim a força axial. Já no modo 
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´´Controle de Força`` a máquina é configurada para operar mantendo a força axial constante, 
(uma vez esta tenha sido estabelecida previamente utilizando o modo ´´Controle de Posição``), 
garantido assim que o processo de soldagem ocorra de maneira estável.  
Além do formato da ferramenta, a velocidade rotacional, velocidade de soldagem, a 
força axial e a penetração da ferramenta são as variáveis mais importantes do processo que 
podem ser controladas e que governam as condições de soldagem. Logo, uma sequência de 
operação deve ser seguida para garantir o controle e a estabilidade destas variáveis. Esta 
sequência de soldagem consiste das seguintes etapas: 
- Inserção da ferramenta – Etapa em que o pino da ferramenta é introduzido 
gradualmente na junta a ser soldada, geralmente com velocidades de penetração e rotacional 
constantes, até o ombro desta entrar em contato com o material deslocado pelo pino. A rotação 
(rpm) da ferramenta durante está etapa deve ser significativamente superior à rotação durante 
o deslocamento devido à necessidade de aquecimento e amolecimento do material. 
- Tempo de espera – Tempo em que a ferramenta deve permanecer em rotação após a 
inserção, mas sem deslocamento ao longo da junta. Nesta etapa o material é gradualmente 
aquecido e amolecido ao redor da ferramenta, a força axial é reduzida com o amolecimento do 
material da junta. A temperatura da ferramenta de NBCP após o tempo de espera deve ser 
inferior a 900 ºC a fim de prolongar a vida útil da mesma. 
- Rampa – Após o aquecimento do material durante o tempo de espera, a ferramenta é 
deslocada ao longo da junta à ser soldada com a velocidade de soldagem pré-estabelecida para 
o processo. Nesta etapa uma rampa (para garantir o aumento gradual da velocidade de 
soldagem) pode ser incorporada ao programa, a fim de reduzir os esforços aos quais é 
submetida à ferramenta. 
- Deslocamento da ferramenta – A velocidade de soldagem máxima para uma dada 
geometria de ferramenta deve ser estabelecida levando-se em conta a espessura e a 
condutividade térmica do material a ser soldado. Uma alta temperatura ao redor da ferramenta 
deve ser mantida durante a SAPNC para garantir o escoamento do material e a estabilidade do 
processo. Se a velocidade de soldagem é muito elevada, os esforços podem causar a fratura da 
ferramenta. Porém, se for muito baixa, a temperatura do material pode aumentar de forma 
excessiva e causar deterioramento térmico da ferramenta e gerar uma microestrutura 
desfavorável na junta soldada. 
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- Extração da ferramenta – Na finalização da junta soldada, o movimento de soldagem 
da ferramenta é interrompido, sendo esta mantida em rotação até durante a extração. 
Atenção especial deve ser dada a cada uma destas etapas para garantir o controle e 
estabilidade do processo e estender a vida útil da ferramenta. 
 
 
3.4 Ferramenta  
 
 
No processamento das juntas soldadas foram utilizadas ferramentas cerâmicas de 
NBCP. As ferramentas estão disponíveis comercialmente com pino de 6 mm e com diâmetro 










3.5 Execução das Juntas Soldadas e Seleção dos Parâmetros de Soldagem 
 
 
A princípio, a chapa do aço ISO 3183 X80M com 1630 mm comprimento x 4000 
largura x 19 mm espessura, foi cortada em chapas menores de 800 x 200 mm, 400 x 200 mm 
e 400 x 110 mm, na direção perpendicular ao sentido de laminação, conforme ilstra a Figura 
3.3. Em seguida, estas foram usinadas de maneira uniforme em ambos os lados até a espessura 
de 12 mm, com o cuidado de manter a linha de segregação central das chapas no centro das 
mesmas. Em virtude da limitação no comprimento do pino (máximo de 6 mm) das 
ferramentas cerâmicas do tipo PCBN utilizadas, as juntas foram executadas mediante dois 
passes de 6 mm de penetração, sendo um em cada lado da chapa. 
Inicialmente foram produzidas juntas soldadas com 100 mm de comprimento sobre uma 
única chapa, (bead-on-plate), para facilitar a determinação dos parâmetros de soldagem e 
avaliação do comportamento da ferramenta durante o processo. Nesta etapa a máquina foi 
configurada para ser utilizada no modo de ´´Controle de Posição``. Neste modo de operação é 
determinada a força axial a ser utilizada de modo a garantir a penetração e o contato ideal 
entre o ombro da ferramenta e o metal de base, o qual gera o aquecimento necessário por 
atrito e deformação para que o material seja adequadamente amolecido. 
Após estas etapas, uniões verdadeiras de topo entre duas chapas de aço, através de dois 
passes, sendo um em cada lado da chapa, com 380 mm de comprimento foram realizadas. As 
juntas soldadas foram feitas na direção normal à direção de laminação da chapa com o 
objetivo de futuras comparações com juntas circunferênciais de dutos. Nesta fase a máquina 
foi configurada no modo ´´Controle de Força``. Todas as juntas soldadas realizadas foram 
monitoradas através de uma interface de aquisição de dados instalada em um 
microcomputador, o que permitiu o monitoramento do torque, das forças nas direções x, y, z e 
da história térmica (somente para as juntas avaliadas neste estudo) durante o processo de 
soldagem.  
Foi utilizada proteção gasosa com fluxo de argônio a fim de se evitar a degradação das 



















Figura 3.3 Ilustração do corte feito na chapa do aço X80M para execução das soldas. 
 
Durante esta etapa foram selecionados os parâmetros de entrada; velocidade rotacional 
(VR), velocidade de soldagem (VS) e a força axial, a fim de obter juntas livres de defeitos e 
manter a força na direção de soldagem (Figura 2.1), abaixo de 5 kN a fim de estender a vida 
da ferramenta. Esta limitação na escolha dos parâmetros de soldagem reduziu a janela de 
processo, o que dificulta a obtenção de juntas soldadas com condições termomecânicas muito 
diferenciadas. 
Após diversas tentativas e a falha de algumas ferramentas, foi desenvolvida a primeira 
junta soldada a topo, isenta de defeitos internos e externos, utilizando uma velocidade de 
rotação e de soldagem de 500 rpm e 100 mm/min respectivamente, sendo este parâmetro o de 
maior aporte térmico adotado para o estudo microestrutural e mecânico detalhado.  
A junta fria, realizada com menor aporte térmico e utilizada para o estudo 
microestrutural e mecânico, foi processada com uma velocidade rotacional e de soldagem de 
300 rpm e 120 mm/min, respectivamente. Esta foi a última junta soldada a ser processada. 
Dentro deste intervalo, outros parâmetros foram desenvolvidos, o que permitiu que fossem 
determinados os limites de uso da ferramenta. 
A seleção dos parâmetros utilizados no estudo foi feita com base na literatura e nos 
experimentos iniciais realizados com aço ISO 3183 X 70. Para auxiliar na escolha dos 
parâmetros, foi utilizada a razão entre VS e VR denominada de passo de solda, a qual fornece 
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um indicativo do aporte térmico durante o processo. Na Tabela 3.4 constam os parâmetros 
desenvolvidos com aporte térmico extremo para o estudo microestrutural e mecânico. 
 











Fria 300 120 0,4 1,69 
Quente 500 100 0,2 1,91 
* Aporte Térmico - (Equação 2.5) 
VR – Velocidade de rotação 
VS – Velocidade de soldagem 
VS/VR – Passo de Solda 
 
 
3.6 Análises Metalográficas 
 
 
Da chapa base foram extraídas amostras longitudinais a direção de laminação. Das 
juntas processadas com aportes térmicos diferenciados(solda fria e quente) foram retiradas 
amostras do plano normal à direção de soldagem para investigação microestrtutural. Dessa 
forma, a seção normal mostra as diversas macroregiões da junta soldada conforme ilustra a 
Figura 2.3.  
Todas as análises metalográficas foram realizadas no Laboratório de Microscopia 
Eletrônica (LME) do LNNano. 
 
 
3.6.1  Microscopia Óptica (MO)  
 
 
Utilizou-se um microscópio ótico da marca Olympus TM, modelo, BX-51M, acoplado 
com o software analisador de imagens PAX-it TM. 
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Para avaliar a microestrutura multiconstituída (ferrita poligonal, ferrita acicular, bainita 
e constituinte MA), por microscopia óptica, as amostras foram lixadas até a granulometria 
2000 e polidas com pasta de diamante até 1 m. O ataque químico foi realizado com os 
reagentes Nital 2% e Le-Pera (1980), com as modificações propostas por Alé (1996). A 
composição e a finalidade de cada ataque são descritas seguir; 
a) Nital 2%. Sua composição é 2 ml de ácido nítrico (HNO3) e 98 ml de álcool etílico. 
É utilizado para contrastar ferrita e perlita, diferenciar a martensita da ferrita e revelar 
contorno de grão, (Vander-Voort,1984). 
O procedimento de ataque com nital consistiu em imergir a superfície polida da amostra 
numa lente de relógio contendo o reativo em quantidade suficiente para cobri-la, por um 
intervalo de tempo médio de 15 segundos. Em seguida, a amostra foi lavada em água corrente 
e álcool etílico comercial e então secada com jato de ar morno. 
b) Le-Pera (Modificado)  
1º Ataque – Le-Pera 
Solução A: 1,0 g de metabissulfito de sódio em 100 ml de água destilada; 
Solução B: 4,0 g de ácido pícrico em 100 ml de etanol puro. 
Misturar na proporção 1:1 (solução A + solução B) e imergir a amostra na solução por, 
aproximadamente, um minuto.  
2º Ataque – Ataque eletrolítico 
Solução C: 25,0 g de NaOH em 50 ml de água 
Solução D: 5,0 g de ácido pícrico em 50 ml de água 
Misturar na proporção 1:1 (solução C + solução D) e atacar a amostra com 5 V por 
aproximadamente 120 segundos. O ataque foi interrompido lavando a mostra em água 
corrente. É muito utilizado em aços ARBL para destacar a ferrita (cor bronze), bainita (cor 






3.6.2   Microscopia Eletrônica de Varredura (MEV)  
 
 
Foi utilizado o Microscópio Eletrônico de Varredura, MEV, marca JEOL, modelo 
JSM5900LV, o qual tem acoplado equipamento para microanálise química por 
espectroscopia de raios-x dispersiva em energia (XEDS), marca NORAN e um MEV de alta 
resolução JEOL modelo JSM6330F . 
As análises realizadas no MEV tiveram como objetivos: caracterizar os constituintes 
microestruturais, identificar precipitados grandes e médios mediante o uso do (XEDS), 
quantificar o tamanho de grão ferrítico do metal de base e da junta soldada por difração de 
elétrons retroespalhados (EBSD) e análise da superfície de fratura para identificação dos 
micromecanismos de fratura. 
 
 
3.6.3  Avaliação do Tamanho de Grão Ferrítico do MB e da ZM por EBSD  
 
 
As análises de EBSD (Electron Backscattering Diffraction) foram feitas no 
Microscópio Eletrônico de Varredura JSM - 5900LV, equipado com um sistema de EBSD, 
para aquisição e processamento de resultados, CHANNEL 5, da HKL TechnologyTM. A 
disponibilização do equipamento e suporte para operação foi feita pelo Laboratório de 
Microscopia Eletrônica do – LNNano. 
As amostras para as análises de EBSD do MB e da ZM foram retiradas do perfil 
transversal da junta soldada, no sentido de laminação.  
Nas análises de EBSD, é exigido o melhor polimento possível das amostras, sem 
nenhum tipo de ataque. As amostras foram polidas com pasta de diamante de 1 µm e em 
seguida, para obter a qualidade de polimento necessária, as amostras passaram por um 
polimento ultra-fino por vibração em alumina de 0,02 µm, em uma máquina vibratória 
VIBROMET da marca BUEHLER no Laboratório de Microscopia Eletrônica do LNNano 
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Na otimização das configurações no MEV e EBSD, foram feitas diversas análises 
preliminares com o intuito de obter uma mesma configuração de parâmetros, ou pelo menos 
uma estreita variação desses parâmetros, para as análises das diferentes regiões em todas as 
amostras estudadas. Os parâmetros de operação que foram utilizados no MEV e no EBSD 
foram: 
- Tensão de aceleração: 25 kV 
- Distância de trabalho: entre 22 e 26 mm 
- Inclinação da amostra: 70° 
- Time per Frame: aproximadamente 117 
- Spot Size: entre 0,55 e 0,65 μ m (Abertura N° 2 da objetiva) 
- Step Size: 3 µm 
- Binning Camera Control: 8x 8 
- Gain Camera Control: high 
Com as análises de EBSD, foram obtidos o tamanho de grão ferrítco médio do metal de 
base e da ZM das juntas soldadas avaliadas. 
 
 
3.6.4  Microscopia Eletrônica de Transmissão (MET)  
 
 
Utilizou-se um Microscópio Eletrônico de Transmissão, MET, marca JEOL e modelo 
JEM 2100 HTP, acoplado com espectrometro (XEDS). As análises do MET junto com a 
difração de elétrons permitiram a identificação inequívoca dos constituintes microestruturais. 
Para as análises realizadas no MET, as amostras foram lixadas em lixas d’água, 
granulometria 400, até a espessura de, aproximadamente, 300 m e destas lâminas foram 
cortados discos com 3 mm de diâmetro. Estes discos foram polidos nas duas faces com 
alumina e rebaixados na sua região central utilizando o equipamento de desbaste esférico 
(Dimple Grinder), com pasta de diamante até uma espessura da ordem de 25 m. Após esta 
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fase as amostras foram afinadas usando um feixe de íons de Ar até atingirem uma espessura 
central da ordem de 20 nm. 
 
 
3.6.5  Difração de Raios –X 
 
 
Técnica utilizada para auxiliar na identificação das fases presentes, principalmente da γ 
e do constituinte M-A, no metal de base e na zona misturada da junta soldada. As medidas 
foram realizadas na linha DRX-1 do LNLS, utilizando fótons de 6,74 keV (λ=1,84137 Å). O 
ângulo de varredura 2θ variou de 0° a 90°. Foram consultados os padrões do JCPDS (Joint 
Committee on Powder Difraction Standards) para a identificação das fases presentes.  
 
 
3.6.6  Determinação do Tamanho de Grão Austenítico  
  
 
A medição do tamanhão de grão austenítico realizada no lado de avanço da ZM da 
junta quente foi realizada conforme a norma ASTM E-112-96. Ela consiste na superposição 
de uma linha teste, na forma de uma circunferência de comprimento conhecido, sobre a 
imagem da superfície a ser medida e contagem das intersecções dos contornos de grão com o 






rd                                                                                                         Equação 3.1 
dr  = diâmetro médio do grão austenítico 
LT = comprimento total da linha teste 
PI = número de intersecções da linha teste com o contorno de grão 
N = aumento 
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A imagem da microestrutura obtida no microscópio PME OLYMPUS TOKYO, foi 
projetada sobre uma tela de projeção translúcida, sobre a qual estava fixado a linha teste com 
um raio de 45 mm, resultando num comprimento total da linha teste igual a 282744 µm. O 
aumento utilizado foi de 200 x. Em virtude de se tratar de uma região limitada da amostra 
com um campo metalográfico reduzido, foram feitas 10 medidas desta região 
 
 
3.7 Determinação da História Térmica 
 
 
Uma montagem experimental foi desenvolvida para medição da história térmica em 
locais específicos das juntas soldadas. Foram inseridos oito termopares do Tipo K em cada 
lado da junta, posicionados no lado inferior da chapa e um outro termopar do tipo ´´eroding`` 
na linha de centro, inserido em um furo usinado a meia espessura da chapa, (Figura 3.4 (b)). 
A aquisição dos dados de temperatura foi realizada utilizando o sistema integrado a 
máquina de SAPNC e um sistema externo de conversão analógico digital. Os canais de 1 a 8 
foram coletados através do sistema de SAPNC, e os canais de 10 a 17 foram coletados com o 
sistema externo. Os canais 5 a 8 e 10 a 13 foram posicionados no lado de avanço e distavam, 
respectivamente, 6, 8,10 e 12 mm da linha de centro da junta soldada. Os canais de 1 a 4 e 14 
a 17 foram posicionados no lado de retrocesso e distavam, respectivamente, 6, 8,10 e 12 mm 
da linha de centro da junta soldada. No canal 9, ligado apenas ao sistema de SAPNC, 
posicionado na linha de centro da solda, ZM, foi utilizado um termopar tipo ´´eroding``, na 
tentativa de medir a temperatura na interface da ferramenta. Na Tabela 3.5 consta a 
localização dos canais para coleta dos dados de temperatura 
Os dados de temperatura coletados utilizando o sistema externo mostram uma taxa de 
amostragem superior a do sistema de SAPNC. Sendo assim, os dados coletados do sistema 





Tabela 3.5 Localização dos canais para coleta dos dados de temperatura. 
 
Sistema de Coleta 
Localização dos Termopares 
LA 
(6, 8, 10 e 12 mm) 
ZM 
LR 
(6, 8, 10 e 12 mm) 
SAPNC 10, 11, 12, 13, 9 14, 15, 16, 17 



































Figura 3.4 Montagem experimental para medição de temperatura durante soldagem 
mostrando a parte superior (a) e inferior da junta (b) onde foram inseridos os 
termopares junto com o desenho detalhado mostrando a altura do termopar, o 
local de aquisição dos dados de acordo com os canais e a distância destes da linha 
de centro da junta soldada.  
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3.8 Ensaios não Destrutivos 
 
 
3.8.1  Ensaios de Raios - X 
 
 
Os ensaios de raios-x foram realizados nas juntas soldadas a fim de averiguar a presença 
de defeitos internos e verificação da posição dos termopares após soldagem. Foi utilizado a 
norma ISO 3183-07. 
As juntas foram avaliadas pelos laboratórios ARCTEST Serviços Técnicos de Inspeção 




3.8.2  Ensaios e Dureza Vickers por Microindentação  
 
 
No metal de base as medidas foram realizadas com carga de 200 gf por um tempo de 15 
s, utilizando um microdurômetro automático, modelo SHIMADZU Mod. HMV-2000, com 
penetrador Vickers (piramidal de diamante). Foram realizadas dez séries de varreduras, cada 
uma com 18 indentações, para uma espessura total de 19 mm. Os resultados foram 
processados em uma planilha estatística que permitiu calcular a média e o desvio padrão. 
Para as juntas soldadas foram obtidos mapas de dureza por microindentação na seção 
transversal das juntas, contemplando a área total das amostras, ous eja, MB, ZAC e ZM. A 
distância entre as indentações foi de 500 μm com carga de 200 gf / 15 s. Para tal, empregou-se 
um microdurômetro Leco LM100 AMH-43 automático. A Figura 3.5 mostra o corte 
transversal da junta soldada perpendicularmente a direção de laminação da chapa, ilustrando 
o esquema de medição de dureza por microindentação. 
 62 
  
Figura 3.5 Esquema empregado para levantamento dos mapas (contemplando a área total das 
amostras,(MB, ZAC e ZM ) e perfis de dureza por microindentação. A linha 
tracejada representa 1 série de 10, com 18 microindentação realizadas ao longo 
da espessura de 19 mm do metal de base. 
 
 
3.9 Avaliação das Propriedades Mecânicas 
 
 
Com o intuito de se determinar a variação das propriedades mecânicas das juntas 
soldadas em função da microestrutura obtida para os parâmetros desenvolvidos neste estudo, 
foram realizados os ensaios mecânicos de dobramento lateral, tração e tenacidade à fratura. 
Como ainda não existe nenhuma norma especifica para o processo SAPNC, neste 
trabalho foi utilizado a norma ISO 3183-07 para realização dos ensaios de dobramento e 
tração. Os ensaios de tenacidade à fratura foram realizados segundo as normas ASTM 1290-
07 e BS 7448-97 e para a escolha dos parâmetros do ensaio e corpo de prova, a norma ASTM 
E 1820 -06 foi empregada. 
 
 
3.9.1  Ensaios de Dobramento Lateral 
 
 
Segundo norma ISO 3183-07, os corpos de prova para o ensaio de dobramento devem 
ser dobrados entre dois apoios com uma separação de 120 mm usando um cutelo com raio de 
45 mm. O corpo de prova deve ser posicionado no meio da junta soldada e com a seção 
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transversal da soldagem perpendicular à abertura da matriz. O êmbolo deve ser forçado dentro 
da abertura até que o CP curve na forma de U.  
A amostra deve ter, aproximadamente 230 mm de comprimento e 13 mm de largura e 
as suas bordas devem ser arredondadas e paralelas. O ensaio deve ser aceito se a trinca ou 
qualquer outro tipo de defeito não exceder o comprimento de 3 mm. A Figura 3.6 ilustra as 








Figura 3.6 Corpo de prova para o ensaio de dobramento. 
 
Para este ensaio, extraiu-se 4 corpos-de-prova na direção transversal a junta soldada 
para cada condição avaliada. Os ensaios de dobramento foram realizados em uma prensa 




3.9.2  Ensaios de Tração 
 
 
Segundo norma ISO 3183-07, o ensaio deve ser realizado em uma máquina que seja 
capaz de medir o valor da carga no momento em que ocorre a fratura. Para realização deste 
ensaio a amostra deve ter aproximadamente 230 mm de comprimento e 25 mm de largura e as 






Figura 3.7 Corpo de prova para o ensaio de tração. 
 
 O resultado do ensaio de tração será considerado aceitável se: 
a) O limite de resistência à tração registrado da junta soldada é maior ou igual ao limite 
de resistência mínimo especificado para o material do tubo. 
b) O corpo-de-prova fratura fora do cordão de solda e atinge o valor mínimo de 
resistência à tração requerida pela especificação. 
c) O corpo-de-prova fratura fora do cordão de solda e o limite de resistência registrado é 
maior ou igual ao valor mínimo de resistência à tração especificado para o material de base . 
Para este ensaio, extraiu-se 4 corpos-de-prova retangulares na direção transversal da 
junta soldada para cada condição avaliada. Os ensaios foram realizados em uma máquina 
universal de ensaios mecânicos EMIC DL 20 com capacidade de 294 kN no laboratório 
LABMAT, Análises e Ensaios de Materiais Ltda. 
 
 
3.9.3  Ensaios de Tenacidade à Fratura - CTOD 
 
 
A tenacidade à fratura das juntas foi avaliada usando o método de deslocamento de 
abertura da ponta da trinca crítico (CTODc) de acordo com as normas ASTM E1290/07 e BS 
7448/97. O formato dos corpos de prova de CTODc utilizados foi o de flexão em três pontos 
S(E) com entalhe através da espessura L-T como mostrado na Figura 3.9. O intervalo de 
confiança das medições foi adotado como sendo 95%. 
Entre os ensaios utilizados para avaliar a tenacidade à fratura dos materiais, o ensaio de 
CTODc é o mais utilizado por apresentar maior simplicidade de execução. A principal 
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vantagem da utilização do ensaio de CTODc é devida à possibilidade da sua aplicação tanto 
em materiais de elevada resistência mecânica, onde predominam os conceitos da mecânica da 
fratura linear elástica, quanto em materiais dúcteis onde se tem o comportamento elasto-
plástico. Desse modo, o ensaio de CTODc pode ser bastante indicado em pesquisas e 
desenvolvimentos de novas microestruturas, onde não se tenha resultado prévio do 
comportamento de fratura dos materiais. 
Geometria e orientação da amostra: Para avaliação de trincas superficiais em 
aplicações estruturais, o corpo de prova S(E) é recomendado, (Figura 3.8). A geometria da 
amostra S(E) é preferida também para certas situações em que os materiais possuem 
geometria curva ou são juntas soldadas. A orientação escolhida para soldas transversais à 
direção de laminação é L-T, onde a trinca se propaga na direção da junta soldada (Figura 
3.9). 
S = 96 mm
W = 24 mm
48 mm 48 mm
B = 12 mm
 




Figura 3.9 Notação da ASTM E1820-06 para corpos-de-prova extraídos de uma chapa 
laminada. 
 
A chapa foi fornecida com espessura de 19 mm, tendo sido usinada até a espessura de 
12 mm para viabilizar a soldagem conforme planejado. Assim, foram tomados para ensaio 
corpos de prova para CTODc do metal de base com ambas as espessuras, 19 mm e 12 mm, 
além das condições avaliadas para as regiões da zona afetada pelo calor (ZAC) e zona 
misturada (ZM), conforme ilustra a Figura 3.10. Para este ensaio, extraiu-se 4 corpos-de-
prova de cada condição avaliada. Os entalhes foram inseridos no lado do segundo passe de 
solda, e no caso da ZAC, no lado de avanço da junta soldada.  
A norma sugere que a espessura do ensaio de tenacidade seja próxima a do material em 
sua aplicação. A pré-trinca por fadiga foi feita com carga de 7 kN e o seu tamanho médio 
variou entre 12 e 13 mm. Os parâmetros adotados para o dimensionamento do corpo de prova 
do ensaio de CTODc são apresentados na Tabela 3.6. 
Os ensaios de CTODc foram realizados em uma máquina universal de ensaios 
mecânicos MTS com capacidade de 98 kN toneladas a temperatura de 25 ºC, no Laboratório 










 Figura 3.10 Posições do entalhe nas amostras de CTODc representadas pela linha cheia e 
pontilhada para a zona misturada (ZM) e zona afetada pelo calor (ZAC), 
respectivamente. 
 
Tabela 3.6 Parâmetros adotados para o dimensionamento do corpo de prova do ensaio de 
CTODc segundo norma ASTM E1820-06. 
Parâmetros de ensaio: Corpo de Prova S(E)W=2B 
Espessura (B) 12 mm 
Largura (W) 24 mm 
Comprimento (S) 96 mm 
Tamanho da trinca (a0) 12 – 13 mm 




Capitulo 4  RESULTADOS  
 
 
Neste capítulo, serão apresentados os resultados das análises realizadas no metal de base 
e nas juntas soldadas através do processo de SAPNC, com aportes térmicos diferenciados para 
o aço ISO 3183 X80M. Inicialmente, serão apresentados os parâmetros desenvolvidos para 
estudo detalhado. A seguir serão apresentadas a análise da história térmica, a caracterização 
microestrutural do metal de base e a descrição das transformações microestruturais ocorridas 
nas juntas soldadas denominadas de quente e fria com aporte térmico elevado e baixo. Na 
última parte são apresentadas as propriedades mecânicas de tração, dobramento e tenacidade à 
fratura para as condições de soldagem. 
 
4.1 Processamento das Juntas Soldadas 
 
 
Juntas soldadas normais à direção de laminação da chapa, com comprimento de 380 
mm e largura variando entre 16,5 a 20,0 mm na face da junta soldada, isentas de defeitos 
internos e externos, foram obtidas com penetração total, mediante a soldagem em dois passes, 
um em cada lado da chapa, Figura 4.1, mantendo lado de avanço do primeiro passe cruzado 
em relação ao do segundo passe. Foram reproduzidas duas réplicas de cada condição 
estudada, uma para análise microestrutural e mecânica e outra para aquisição do ciclo térmico 
de soldagem. 
Estas foram radiografadas e avaliadas segundo a norma ISO 3183, tendo sido todas 





Figura 4.1 Soldas de topo processadas com sucesso mediante o processo de SAPNC.  
 
Na Tabela 4.1 consta para todas as juntas soldadas desenvolvidas durante a fase inicial 
do trabalho e escolha dos parâmetros para estudo detalhado, junta fria e quente, os valores 
registrados durante o processo de soldagem para o torque, a força atuante na direções X, a 
força axial e a temperatura máxima registrada pelo termopar localizado na ferramenta de 
NBCP. Os parâmetros adotados para estudo estão destacados em negrito. 
É importante salientar que, a leitura feita pelo termopar localizado na ferramenta não 
pode ser comparada com a temperatura atingida na zona mistura. Porém, devido à alta 
condutividade térmica da ferramenta, tais valores foram utilizados para auxiliar na 
























QUENTE 500-100 0,20 1,91 3581 29778 61 900 
- 300-100 0,33 1,92 3877 31893 102 864 
- 350-100 0,28 1,98 3661 32848 90 882 
- 400-80 0,20 2,16 2120 25864 69 833 
- 300-80 0,26 2,10 2251 26352 88 780 
- 400-120 0,30 1,71 3611 28242 82 870 
FRIA 300-120 0,40 1,69 4865 35798 108 763 
* Aporte Térmico 
** Temperatura da Ferramenta 
 
 
4.2 História Térmica 
 
 
As Figuras 4.2 e 4.3 ilustram os ciclos térmicos das juntas fria e quente, 
respectivamente, juntamente com as temperaturas de máximas de cada curva de acordo com a 
localização dos termopares em relação a linha de centro da junta . 
Para a junta fria, Figura 4.2, no lado de avanço apenas o termopar localizado mais 
próximo do centro da solda, a 6 mm,  registrou uma temperatura de pico acima de 800°C. Já 
no lado de retrocesso observa-se que a temperatura pico registrada pelos termopares 
localizados a 10 e 6 mm do centro da solda não condizem com a sua localização, sendo muito 
provável que estes tenham sido deslocados das suas posições originais durante o manuseio 
e/ou processo de soldagem. Tal fato não pode ser observado com clareza nos filmes de raios – 
x adquiridos das chapas após a soldagem.  
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Figura 4.2 Curvas da temperatura em função do tempo durante a SAPNC do lado de avanço e 
de retrocesso da junta fria, com as temperaturas de máximas de cada curva em função 
da posição dos termopares em relação a linha de centro da junta soldada. 








































































Figura 4.3 Curvas da temperatura em função do tempo durante a SAPNC do lado de avanço e 
de retrocesso da junta quente, com as temperaturas de máxima de cada curva em 
função da posição dos termopares em relação a linha de centro da junta soldada . 
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Para a junta quente, no lado de avanço foram registradas três temperaturas de pico 
acima de 800 °C ( a 6, 8 e 10 mm do centro da solda) enquanto que no lado de retrocesso 
apenas duas foram registradas ( a 6 e 8 mm do centro da solda). 
De acordo com os dados extraídos dos ciclos térmicos adquiridos e apresentados na 
Tabela 4.2, pode-se inferir que: 
- Para junta quente e fria, a taxa de resfriamento do lado de retrocesso é superior a do 
lado de avanço. 
- A junta fria apresenta maior taxa de resfriamento, tanto no lado de avanço quanto no 
lado de retrocesso em relação a junta quente. 
 
Tabela 4.2 Resumo dos dados extraídos dos perfis térmicos. 
Distância do termopar a 
linha de centro da solda 
(mm) 
Junta Fria 
(300 rpm – 120 mm/min) 
Junta quente 
(500 rpm - 100 mm/min) 
TP (°C) Δt 8/5 (s) 
tx8/5 
(°C/s) 





06 877 8,8 34,0 989 12,8 23,4 
08 794 # # 913 12,9 23,7 
10 668 # # 815 13,1 22,8 
12 476 # # 567 # # 
L
LR 
06 880 7,2 41,7 951 12,3 24,3 
08 794 # # 917 12,5 24,0 
10 753 # # 689 # # 
12 510 # # 520 # # 
# - Não atingiu temperatura de pico acima de 800°C 
LA - Lado de Avanço 
LR - Lado de Retrocesso 
 
 
4.3 Caracterização Microestrutural 
 
 
Vários esquemas de classificação morfológica e microestrutural da bainita têm sido 
relatados e/ou propostos na literatura (HONEYCOMBE, 1995; BRAMFITT,1989; 
BRAMFITT, 1990; OHTANI, 1990; THOMPSON, 1990; KRAUSS·, 1995; BANGARU, 
2004), porém ainda não há um consenso a respeito do melhor sistema. Uma variedade de 
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termos vem sendo utilizado para descrever a morfologia e a microestrutura da bainita, 
incluindo aqueles utilizados na soldagem. Neste trabalho adotaremos o sistema de 
classificação proposto por Krauss e Thompson (1995) para descrever as diferentes 
morfologias e microestruturas bainíticas observadas no aço ISO 3183 X80M. 
 
 
4.3.1  Metal de Base 
 
 
O metal de base possui uma estrutura de laminação, composta por grãos de ferrita 
poligonal (FP) com um tamanho de grão médio de 5 µm ± 2 , com uma pequena fração de 
colônias de perlita degenerada (PD), e ferrita granular (FG) ou bainita granular, (BG). As 
Figuras 4.4 e 4.5 mostram a estrutura do metal de base, com os grãos de ferrita poligonal e as 
colônias de perlita degenerada alongadas na direção de laminação, indicando que a 
temperatura final de laminação industrial foi menor que Ar3. 
A microestrutura da bainita granular ou ferrita granular observada no MB e na ZAC 
consiste de partículas dispersas de austenita retida ou do constituinte M-A, (martensita-
austenita) com morfologia granular ou equiaxial na matriz ferrítica de grãos finos e com alta 
densidade de discordâncias. O processo de formação do constituinte M-A é controlado pela 
difusão do carbono e, portanto, espera-se que ambas, a taxa de resfriamento e a temperatura 
final de resfriamento, influenciem no tamanho médio, morfologia e na fração volumétrica 
deste constituinte. 
Tem sido proposto e aceito o modelo adifusional para a cinética de transformação 
bainítica (BHADESHIA, 1992; HONEYCOMBE et al., 1995; YAMAMOTO et al., 1995; 
MAZANCOVÁ et al., 1997). Neste modelo, a nucleação da ferrita ocorre pelo mecanismo 
difusional e o seu crescimento longitudinal ocorre pelo mecanismo adifusional. O crescimento 
das ripas (ou placas) de ferrita é controlado pela repetida nucleação de subunidades e sua taxa 
de nucleação depende fortemente da diferença entre a energia livre da austenita e da bainita.  
O crescimento adifusional das ripas (ou placas) de ferrita requer que a transformação 
ocorra a uma temperatura menor que T0, quando a energia livre da austenita é maior que a 
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energia livre da bainita, de mesma composição química. A curva T0 define a temperatura em 
que a austenita residual e a bainita, da mesma composição química, têm igual energia livre, 
como mostra a Figura 4.6. Enquanto a transformação da austenita em bainita prossegue, 
qualquer excesso de carbono é rejeitado para a austenita residual (difusão). Esta 
transformação cessa quando o conteúdo de carbono na austenita alcança a curva T0. A reação 
é dita incompleta uma vez que conteúdo de carbono na austenita residual nunca atinge o seu 
valor de equilíbrio, dado pela curva Ae3 do diagrama de equilíbrio Fe-C. Quando a austenita 
residual enriquecida de carbono é continuamente resfriada a temperaturas menores que a de 
início de transformação martensítica, esta se transformará no constituinte M-A 
(BHADESHIA, 1992).  
No caso da bainita granular sugere-se que esta se forma devido à rápida difusão do 
carbono na interface ferrita /austenita a uma taxa de resfriamento relativamente baixa, o que 
esta de acordo com a morfologia granular do constituinte M-A observado. No decorrer da 
transformação, com o aumento da concentração de carbono na austenita residual, esta se torna 
estável, evitando assim a formação da cementita (BANGARU, 2004). Segundo Batista 











Figura 4.4 Microestrutura do metal de base reveladas com os ataques a) Nital 2%, e b) ataque 








Figura 4.5 a) Microestrutura do metal de base, MO b) detalhes do constituinte M-A nos 
contornos de grão ferríticos, caracterizando a bainita granular Imagem de elétrons 














































Figura 4.6 Dependência esquemática da energia livre da austenita ( ) e da bainita ( B) e da 
temperatura T0 com o conteúdo de carbono (BHADESHIA, 1992). 
 
A Figura 4.7 apresenta uma imagem de campo claro de MET, do constituinte M-A 
destacando as difrações de elétrons de área selecionada (SADP) das fases martensita (Fe- ’) e 
austenita (Fe- ). 
Na Figura 4.8 pode se observar detalhes dos carbonetos de ferro desalinhados da perlita 
degenerada. Segundo Shanmugam (2006) essa perlita nucleia na faixa de temperatura de 
transformação entre a perlita ´´normal`` e bainita superior. A degeneração das lamelas é 
atribuída à difusão insuficiente do carbono para desenvolver lamelas contínuas. Sugere-se que 
tal fato esteja associado à difusão de carbono para austenita favorecendo a estabilização desta, 
evitando assim a formação da cementita.  
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Figura 4.7 Imagem de campo claro  de MET  do metal de base, mostrando constituinte M-A. 
Os padrões de difração de elétrons de área selecionada destacam as fases martensita 
(Fe- ’) no eixo de zona [110] e austenita (Fe- ) no eixo de zona [112], indicando uma 









Figura 4.8 a) Microestrutura do metal de base, b) detalhes da perlita degenerada (PD). 






4.3.2  Perfil de Dureza Vickers por Microindentação do Metal de Base 
 
 
A Figura 4.9 ilustra o perfil de dureza vickers por microindentação HV, realizado ao 
longo da espessura da chapa. Na Tabela 4.3 constam os resultados das dez séries de medidas 
realizadas, cada uma com 18 indentações para uma espessura total da chapa de 19 mm. A 
média das medidas de dureza por microindentação é de 214 HV. 
Observa-se pela Figura 4.9, que as extremidades da chapa apresentaram uma dureza 
superior em relação à região central, associada ao efeito dos grãos estarem deformados 
(alongados no sentido de laminação) nas superfícies e com indícios de recristalização na 
região central da chapa. Este comportamento observado pode ser associado a Fase C do 
processo TMCP, ilustrado pela Figura 2.4, no qual a laminação ocorre dentro faixa 
intercrítica, onde a deformação ocorre na região bifásica (austenita + ferrita), ou seja, os grãos 
ferríticos foram deformados pela laminação após já formados.  
Contudo, os valores de dureza medidos correspondem com as microestruturas 
observadas, não sendo identificada nenhuma mudança microstrutural após usinagem para 
















Figura 4.9 Perfil de dureza por microindentação realizado ao longo da espessura de 19 mm da 
chapa do aço X80M no estado com recebido. 
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Tabela 4.3 Dureza por microindentação medidas ao longo da espessura da chapa  
 
PERFIL DE DUREZA POR MICROINDENTAÇÃO 
*MÉDIA 











1 226 226 233 221 221 232 219 226 230 229 226±3,4 
2 238 219 230 235 223 215 219 214 221 218 223±5,9 
3 229 226 219 215 215 211 227 219 226 221 221±4,3 
4 213 214 217 217 208 203 221 215 209 222 214±4,2 
5 205 218 211 219 204 217 226 217 199 221 214±6,1 
6 232 200 206 205 209 200 209 215 204 206 209±6,7 
7 230 206 211 206 214 199 221 223 214 217 214±6,6 
8 226 191 199 200 217 202 211 211 198 206 206±7,4 
9 209 196 223 209 202 214 209 206 210 203 208±5,2 
10 210 205 219 199 208 202 200 223 217 206 209±5,9 
11 213 223 200 208 213 204 218 217 197 211 210±5,9 
12 217 204 198 211 199 205 205 211 214 204 207±4,5 
13 223 214 210 197 209 197 222 213 226 206 212±7,2 
14 221 206 205 199 202 209 204 198 219 211 207±5,5 
15 225 208 206 211 205 221 210 230 205 226 215±7,0 
16 225 218 209 204 213 225 221 225 213 226 218±5,6 
17 232 225 202 226 213 210 209 211 232 211 217±7,6 
18 218 218 239 210 221 206 210 213 222 210 217±6,8 
*MÉDIA TOTAL 214±1,9 









4.3.3  Juntas Soldadas  
 
 
- Para ZAC observou-se que: 
A microestrutura observada nesta zona para ambas as juntas avaliadas, junta fria (300 
rpm-120 mm/min) e junta quente (500 rpm-100 mm/min), foi semelhante composta 
predominantemente por bainita granular em toda sua extensão, contendo M-A com a 
morfologia granular, conforme ilustra a Figura 4.10.  
Na Figura 4.11, a imagem obtida por microscopia eletrônica de transmissão mostra 
detalhes dos microconstituintes da zona afetada pelo calor da junta quente. A Figura 4.12 traz 
a região ´A` destacada na Figura 4.11, mostrando a matriz de ferrita granular que compõe a 
estrutura da zona afetada pelo calor. A difração de elétrons de área selecionada (SADP) indica 
a presença da fase ferrita (Fe- ), a qual apresenta alta densidade de discordâncias, 
caracterizando a estrutura da bainita granular predominante na ZAC da condição 500 rpm e 
100 mm/min. 
Não houve evidências da zona afetada pelo calor de grãos grosseiros, normalmente 
observada nos processos convencionais de soldagem por fusão a arco, e nem da zona afetada 














Figura 4.10 Microestrutura da (ZAC) para a) junta fria e b) junta quente. Imagem de elétrons 
secundários no MEV. 
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Figura 4.11 Imagem de campo claro de MET mostrando o microconstituinte M-A em matriz 
de ferrita granular, formando estrutura de bainita granular na zona afetada pelo calor 










Figura 4.12 Imagem de campo claro de MET da ´´Região A`` da Figura 4.11 mostrando 
matriz de bainita granular na zona afetada pelo calor da junta quente. No detalhe, o 
padrão de difração de elétrons mostra a fase ferrítica com alta densidade de 





- Para ZM observou-se que: 
Ambas as juntas apresentaram características microestruturais distintas. A ZM da junta 
fria, com menor aporte térmico, é constituída predominantemente por ferrita acicular (FA) e 
uma pequena fração de ferrita bainítica (FB) e bainita coalescida (BC) ao longo de toda sua 
extensão, Figura 4.13.  
A ferrita bainítica observada na ZM de ambas as juntas soldadas é constituída por ripas 
finas de ferrita, podendo ou não conter constituintes de segunda fase (M-A ou cementita) 
alongados nos contornos de grão ferríticos, com os contornos de grão austenícos prévios bem 
definidos, apartir dos quais nucleiam as ripas de ferrita que crescem para o interiror do grão de 
forma paralela e em uma única direção. Já a ferrita acicular, consiste de ripas de ferrita finas, 
não paralelas entre si e com alta densidade de discordâncias. Esta geralmente observada em 
juntas soldadas a arco, nucleia apartir de inclusões e preciptados intergranulares ricos em 
nióbio e titânio. Já no caso da SAPNC, a ferrita acicular observada nucleia nas 
heterogeneidades intragranulares, bandas de deformação e discordâncias provenientes da 
deformação imposta durante o processo. O mecanismo de transformação da ferrita acicular e 
da ferrita bainítica é similar, sendo que, apenas o sítio de nucleação é diferente. 
A bainita coalescida, consiste de plaquetas finas de ferrita bainítica coalescidas com 
partículas de cementita precipitadas aleatoriamente em seu interior (PAK, 2008). Esta pode 
ser confundida com a martensita autorevenida pelo fato de normalmente ser observada junto a 
microestruturas associadas a taxas de resfriamento elevadas, na qual o mecanismo de 
transformação por cisalhamento é dominante, como a ferrita bainítica e a martensita. Em 
estudo realizado por Pak et.al (2008) em metais de solda foi observado um aumento na fração 
volumétrica da bainita coaslecida com a redução da taxa de resfriamento, sendo esta 















Figura 4.13 Microestrutura da junta fria: a) Zona misturada (ZM), composta de ferrita 
acicular (FA), ferrita bainítica (FB) e bainita coalescida (BC), destacando em b) grão 




Na junta quente, com maior aporte térmico, a zona misturada é constituída 
predominantemente por ferrita bainítica e por uma pequena fração de ferrita acicular, bainita 
coalescida e martensita, sendo as duas últimas observadas apenas no lado de avanço da junta 
soldada, Figura 4.14. A Figura 4.15 traz imagem obtida por MET, mostrando detalhes de 
uma fina lamela de carboneto disperso na matriz ferrítica com alta densidade de discordâncias. 
A difração de elétrons de área selecionada indica a presença das fases ferrita e cementita no 
padrão de difração, confirmando a presença da ferrita bainítica contendo ripas de cementita 
nos contornos de grão ferríticos. 
Entretanto, a principal diferença entre as juntas fria e quente pode ser observada no lado 
de avanço da macroestrutura das mesmas, Figura 4.16. Na junta quente, observa-se o que se 
chama de colapso do caroço, Figura 4.16 (b), considerado como um defeito no processo de 
SAPNC e associado ao escoamento irregular do material devido ao superaquecimento da 














Figura 4.14 Microestrutura da junta quente: a) Zona misturada (ZM), composta de ferrita 
bainítica (FB) e bainita coalescida (BC), destacando em b) grão de bainita coalescida. 

























Figura 4.15 Imagem de campo claro de MET mostrando lamela fina de cementita entre grãos 
de ferrita, caracterizando a ferríta bainítica. No detalhe, abertura de área selecionada, 




















Figura 4.16 Macrografia da junta fria (a) e junta quente (b) evidenciando o colapso do caroço 
no lado de avanço da solda. Ataque Nital 2%.. 
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A Figura 4.17 ilustra, esquematicamente, um mapa de processo para SAPNC. Neste 
mapa temos a combinação dos parâmetros VS (mm/min) em função de VR (rpm) indicando a 
janela de operação adequada para soldagem e os pontos fora desta onde ocorre a  formação de 
defeitos. Os defeitos em azul são facilmente corrigidos através de ajustes adequados nos 
parâmetros VS e VR. Já os em vermelho estão associados com a escolha adequada da força 
axial (MISHRA, 2007). 
 
 
Figura 4.17 Tipos de defeitos característicos do processo de SAPNC (MISHRA, 2007). 
 
A Figura 4.18 (a) ilustra a macroestrutura da junta quente juntamente com a 
microestrutura correspondente de cada região delineada pelo colapso do caroço (região clara e 
escura), no lado de avanço do segundo passe de solda, com seus respectivos valores de dureza 
Vickers por microindentação. Observa-se que a dureza na região clara varia entre 245 e 290 
HV, enquanto a região escura apresenta uma dureza consideravelmente superior, variando 
entre 320 e 360 HV, o que está de acordo com as microestruturas observadas nestas regiões, 
como ilustram as Figuras 4.18 (c) e (d). A Figura 4.18 (d) mostra, em detalhe, a 
microestrutura martensítica, com dureza de 360 HV, na qual observa-se que o seu 
crescimento ocorre em varias direções formando uma configuração triangular com pacotes de 
ripas bem definidos, sendo esta uma característica marcante que a difere da ferrita bainítica e 
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ferrita acicular, Figuras 4.18 (c,e), na qual o crescimento das ripas de ferrita ocorre em uma 
única direção e de maneira aleatória respectivamente. 
Nesta região escura delineada pelo colapso do caroço, em especial a de maior dureza 
onde há martensita, observa-se também o crescimento dos grãos austeníticos prévios, com um 
tamanho de grão médio de 20 µm .± 8,6. Na Figura 4.19 observa-se os pacotes de ferrita 
























Figura 4.18 (a) Macroestrutura da junta quente, no lado de avanço do segundo passe de solda, 
mostrando detalhe em (b) da região delineada pelo colapso do caroço, MO e em (c,d) 
detalhe da microestrutura martensítica e (c,e) da ferrita acicular e ferrita bainítica 





Figura 4.19 Microestrutura da ZM da junta quente mostrando a região escura delineada pelo 
colapso do caroço onde observa-se o crescimento dos grãos austeníticos prévios. 
Imagem de elétrons secundários no MEV. Ataque Nital 2%.  
 
No lado de retrocesso da ZM de ambas as juntas avaliadas, macroestruturalmente não 
observa-se diferenças porém, microestruturalmente observa-se pela Figura 4.20 (a) que, a 
junta fria é composta por ferrita acicular, bainita coalescida e uma pequena fração de ferrita 
bainítica enquanto que a junta quente, Figura 4.20 (b), com maior aporte térmico, é 
predominantemente composta por ferrita bainítica com os contornos de grão austeníticos 
prévios bem delineados. Observa-se nitidamente a diferença no tamanho de grão bainítico 
(pacotes de ferrita bainítica) entre as duas microestruturas. 
Segundo Fujiwara (1995) o refino dos grãos bainíticos pela deformação é resultante da 
formação de subestruturas celulares de discordâncias dentro dos grãos austeníticos 
deformados, que interrompem o crescimento das ripas de ferrita. Fato este observado em seus 
estudos, onde notou que a redução do comprimento e do número de ripas de ferrita formadas 
com a mesma orientação significativamente reduzia o tamanho do pacote de bainita, isto é, 












Figura 4.20 Microestrutura do lado de retrocesso da ZM da junta fria (a) e junta quente (b). 
Imagem de elétrons secundários no MEV. Ataque Nital 2%. 
 
 94 
Sugere-se que a redução no tamanho de grão bainítico e a presença da bainita 
coalescida em toda extensão da zona misturada da junta fria estão associados a deformação 
imposta abaixo da temperatura de não recristalização e a taxa de resfriamento elevada, 
(variou entre 34 a 41,7 ºC/s, Tabela 4.2) respectivamente.  
Yang (1995) em seu estudo observou que o fator determinante na formação da ferrita 
acicular ou da ferrita bainítica, observadas em ambas as juntas analisadas é a taxa de 
resfriamento, pois quando a temperatura de deformação é muito inferior à temperatura de 
recristalização, para taxas de resfriamento elevadas (30, 20 e l0ºC/s) na austenita deformada, 
a ferrita tende a nuclear nas heterogeneidades intragranulares e nas bandas de deformação, 
levando a formação predominante da ferrita acicular, enquanto que para taxas mais baixas de 
resfriamento (5, 1 e 0,5 ºC/ s) ocorre a nucleação preferencial da ferrita em forma de ripas 
paralelas nos contornos de grãos austeníticos prévios caracterizando a ferrita bainítica. 
Sugere-se que a nucleação intragranular da ferrita apartir da austenita deformada não ocorre 
quando a taxa de resfriamento final é substancialmente lenta, pois há tempo suficiente para 
que ocorra a recuperação da austenita durante o resfriamento contínuo. Tal fato explica a 
formação da ferrita bainítica em toda a zona misturada da junta quente, com maior aporte 
térmico e menor taxa de resfriamento, embora esta não seja tão lenta (variou entre 22,9 a 24 
ºC/s, ver  Tabela 4.2) quanto a observada por Yang, (1995). 
Não foi possível caracterizar o constituinte M-A na zona misturada de ambas as juntas 
avaliadas, apesar das inúmeras tentativas por intermédio das técnicas de caracterização 
utilizadas (MO, MEV e TEM) neste trabalho. Esta dificuldade está associada às mudanças 
dimensionais e morfológicas, além da redução da fração volumétrica deste constituinte como 
consequência do aumento da taxa de resfriamento na zona misturada e da redução no tempo 
de permanência (Δt 8/5  variou entre 7,1 a 13,1 s, conforme dados retirados da história térmica, 
Tabela 4.2) em temperaturas onde a difusão de longo alcance dos átomos de carbono é ainda 
possível. Isto faz com que o carbono, durante a transformação bainítica, seja rejeitado para a 
austenita residual adjacente e entre as ripas de ferrita, reduzindo assim a fração volumétrica e 
o tamanho das ilhas de M-A.  
Contudo, por intermédio da técnica de difração de raios x foi possível evidenciar a 
existência do constituinte M-A na ZM da junta quente. Na Figura 4.21 são apresentados os 
difractogramas do MB e da ZM da junta quente, nos quais fica evidenciado a presença da 
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austenita oriunda do constituinte martensita-austenita (M-A). Nesta figura observa-se que as 
fases presentes tanto no metal de base quanto na junta soldada são as mesmas. Fica claro, 
portanto, devido à presença da austenita ( ) no difratograma, que o constituinte 
microestrutural identificado no metal de base e na zona misturada das condições avaliadas é 
de fato o M-A. 
 
 
Figura 4.21 Difratograma completo do metal de base (MB) em vermelho e da zona misturada 
(ZM) junta soldada na condição 500 rpm – 100 mm/min. 
 
 
4.3.4  Avaliação do Tamanho de Grão Ferrítico por EBSD 
 
 
As amostras foram levadas ao MEV para avaliação do tamanho médio de grão ferrítico 
no metal de base e para avaliação da evolução do tamanho de grão ferrítico na zona misturada 
para cada condição avaliada. O metal de base apresentou um tamanho de grão ferrítico de 5 ± 
2 μm. Já o tamanho médio dos grãos ferritícos observados na ZM da junta fria e quente foi de 
4 ± 1,2 e 3 ± 1 μm, respectivamente.  
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Figuras 4.18 É importante salientar que, o tamanho de grão medido na ZM se refere às 
ripas ou placas de ferrita frequentemente chamadas de subunidades da bainita e não ao 
tamanho de grão bainítico ou pacote bainítico.  
Sendo assim, observa-se que, não houve alterações significativas no tamanho de grãos 
ferrítico das zonas misturadas das juntas em função da variação dos parâmetros de soldagem. 
 
 
4.3.5  Mapas de Dureza Vickers por Microindentação das Juntas Soldadas 
 
 
As Figuras 4.22 e 4.23 mostram os mapas de dureza por microindentação adquiridos 
para as juntas fria (300 rpm – 120 mm/min) e quente (500 rpm – 100 mm/min), 
respectivamente.  
A tendência observada nas distribuições de dureza avaliadas aponta para um aumento 
graduativo da dureza desde o metal de base até a zona misturada, sendo que os valores 
máximos de dureza ocorrem no lado de avanço na zona misturada, uma vez que, maiores 
temperaturas e taxas de deformação são esperadas nesta região durante a soldagem, fato que 
está de acordo com as transformações microestruturais observadas para ambas as juntas 
analisadas. 
A Figura 4.22, mostra que a junta fria apresentou uma distribuição de dureza 
semelhante à da junta quente na ZAC, uma vez que a microestrutura observada nesta região, 
para ambas as juntasé similar, composta por bainita granular, com uma microdureza média de 
300HV. Na zona misturada os valores máximos de dureza variando entre 321-347HV vai de 
encontro com o fato da ZM ser constituída predominantemente por ferrita acicular, bainita 
coalescida e ferrita bainítica.  
Para junta quente, Figura 4.23, foram medidos valores máximos de dureza variando 
entre 340 e 360 HV na região do colapso do caroço no lado de avanço da ZM, o que esta de 
acordo com a microestrutura martensítica ali observada. Um valor médio de dureza da ordem 
de 320 HV foi obtido no restante da zona misturada, o que também está de acordo com a 
ferrita bainítica observada na maior parte da ZM. 
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Figura 4.22 Mapa de dureza Vickers por microindentação para a junta fria. 
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4.4 Desempenho Mecânico 
 
 
4.4.1  Ensaios de Dobramento Lateral 
 
 
Todas as juntas soldadas foram submetidas ao teste de dobramento lateral segundo a 
norma ISO 3183, e para todos os casos testados, os corpos de prova mostraram-se isentos de 
descontinuidades, tendo sido aprovados no laudo fornecido pelo laboratório responsável pelas 
análises (Figura 4.24). 
 
 
Figura 4.24 Corpos de prova de dobramento Lateral ensaiados segundo a norma ISO 3183.  
 
 
4.4.2  Ensaios de Tração 
 
 
As juntas soldadas foram testadas segundo a norma ISO 3183. Todos os corpos de 
prova fraturaram no metal de base, como mostra a Figura 4.25, com o limite de resistência 
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superior ao valor mínimo de 621 MPa, requerido por norma, porém inferior ao medido para 
metal de base, conforme certificado emitido pela usina.. 
Na Tabela 4.4 constam os valores dos limites de resistência à tração dos corpos de 
prova ensaiados e o local de ruptura.  
 
 
Figura 4.25 Corpos de prova da junta fria ensaiados por tração segundo a norma ISO 3183. 
Nota-se que todos os corpos de prova romperam no metal de base, em regiões 
afastadas do cordão de solda. 
 
Tabela 4.4 Limite de resistência à tração dos corpos de prova ensaiados por tração segundo a 
norma ISO 3183. 
Condição de Soldagem 







Junta fria   
Réplica 01 635 
643 ± 10 Rompeu no MB 
621 686 
Réplica 02 641 
Réplica 03 650 
Réplica 04 645 
Junta quente 
Réplica 01 650 
647 ± 8 Rompeu no MB 
Réplica 02 639 
Réplica 03 650 
Réplica 04 647 
*Intervalo de Confiança de 95%. 
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4.4.3  Ensaios de Tenacidade à Fratura – CTOD 
 
 
As Figuras 4.26 e 4.27 e a Tabela 4.5 apresentam os resultados dos ensaios de CTODc 
medidos a 25ºC para as amostras do metal de base com espessuras de 12 mm e 19 mm, bem 
como das condições soldadas avaliadas neste trabalho, junta fria e quente, ambas com 
espessura de chapa de 12 mm, cujos valores de CTODc foram calculados de acordo com as 
normas ASTM E 1290/07 e BS 7448/97. A norma mais amplamente empregada é a BS 
7448/97, entretanto, trata-se de uma norma mais antiga, (1997), enquanto que a ASTM E 
1290/07 é bem mais atual, (2007), contemplando correções matemáticas no cálculo da 













500 rpm – 100 mm/min
Junta Fria
300 rpm – 120 mm/min
12 mm 19 mm
 
Figura 4.26 Resultados de CTODC a 25 ºC das amostras de metal de base com espessuras de 
12 mm e 19 mm e das  juntas fria e quente soldadas nas condições, 300 rpm – 120 
mm/min, e 500 rpm – 100 mm/min, respectivamente, segundo a norma ASTM 1290-
07. Intervalo de confiança de 95%. 
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MB Junta Quente
500 rpm – 100 mm/min
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Figura 4.27 Resultados de CTODC a 25 ºC das amostras de metal de base com espessuras de 
12 mm e 19 mm e das juntas fria e quente soldadas nas condições, 300 rpm – 120 
mm/min, e 500 rpm – 100 mm/min, respectivamente, segundo a  norma BS 7448/97. 
Intervalo de confiança de 95%.  
 
Tabela 4.5 Valores Médios de CTODc a 25 ºC das amostras doMB, das ZAC e ZM das juntas 
fria e quente avaliadas segundo a norma ASTM 1290-07 e BS 7448/97. 
Localização da Amostra 
Valores Médios* 
ASTM 1290-07 BS 7448/97. 
MB  
12 mm 0,43 ± 0,03 0,42 ± 0,02 
19 mm 0,70 ± 0,03 0,90 ± 0,05 
Junta Fria  
ZAC 0,77 ± 0,03 0,63 ± 0,05 
ZM 0,66 ± 0,05 0,56 ± 0,08 
Junta Quente  
ZAC 0,81 ± 0,05 0,81 ± 0,05 
ZM 0,19 ± 0,10 0,14 ± 0,07 
*Intervalo de Confiança de 95%. 
 
Os valores de CTODc medidos foram qualificados em função da norma DNV-0S-101 
de 2007, empregada para aplicações em alto mar de aços carbono-manganês. Nota-se nos 
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gráficos a linha que delimita o valor mínimo de CTODc que o material deve atingir segundo 
está norma para atender os critérios de projeto (0,15 mm).  
A Figura 4.26 mostra os resultados de CTODc  segundo a norma ASTM 1290-07, das 
amostras do metal de base, para as espessuras de 12 e 19 mm, além das ZAC e ZM das juntas 
estudadas, ambas com 12 mm de espessura. O metal de base apresentou valores médios de 
CTODc de 0,43 mm para 12 mm de espessura, e 0,70 mm para 19 mm de espessura. Tal 
diferença é inerenta a diferença de espessura das amostras, não sendo relevante neste caso 
fazer comparações uma vez que, o mecanismo de fratura é sensível à dimensão da amostra. 
A junta fria apresentou valores de CTODc 0,66 mm para a ZM e 0,77 mm para a ZAC 
. Já a junta quente apresentou valores médios de CTODc de 0,19 mm para a ZM e 0,81 mm 
para a ZAC. De acordo com o intervalo de confiança de 95%, a junta quente não atende a 
norma DNV-0S-101 na zona misturada. Por outro lado a ZAC de ambas as juntas 
apresentaram valores de CTODc superiores ao MB (12 mm), indicando a tenacificação do 
material nesta região pela presença predominante da bainita granular.  
De maneira geral, todos os resultados de CTODc apresentaram-se na mesma faixa de 
valores, inclusive não havendo variações significativas entre as ZM e ZAC das juntas, exceção 
feita à ZM da junta quente que, conforme discutido, foi a única região que não atendeu o 
critério de projeto da norma DNV-0S-101.  
Para os cálculos de CTODc empregando-se a norma BS 7448/97 (Figura 4.27), cabem 
as mesmas considerações feitas para os cálculos realizados com a norma ASTM E 1290/07, já 
discutidas.  
Na Figura 4.28 são apresentadas imagens de MEV das superfícies de fratura dentro das 
regiões de propagação estável da trinca das amostras de metal de base com espessura de 12 e 
19 mm. Nota-se também que o MB com 12 mm de espessura, (Figura 4.28(a)), revela uma 
combinação de comportamento dúctil e frágil, evidenciado pela presença de quase-clivagem e 
alvéolos na morfologia da fractografia. Por outro para o MB com 19 mm de espessura, 
(Figura 4.28(b)), a morfologia da fratura apresenta-se predominantemente dúctil, com a 
presença de alvéolos que justificam os valores de CTODc encontrados. 
A Figura 4.29 traz as imagens das superfícies de fratura da junta fria, para as zonas 
afetada pelo calor e misturada. Nota-se, para ambas as figuras, uma predominância de 
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estruturas alveolares, caracterizando uma fratura dúctil, analogamente ao observado para o 
metal de base, (Figura 4.28(b)), e ZAC da junta quente, (Figura 4.30(a)). 
A Figura 4.30 mostra as imagens das superfícies de fratura da junta quente para as 
zonas afetada pelo calor e misturada. Nota-se na ZAC (Figura 4.30(a)), uma morfologia de 
alvéolos, típica de fratura dúctil. Já para a ZM, percebe-se uma aparência de quase-clivagem, 
com os planos de clivagem aparentes na imagem. Esta configuração caracteriza uma fratura 
do tipo frágil, o que vai ao encontro dos valores de CTODc apresentados nas Figuras 4.26 e 
4.27 e que não qualifica a junta para ser utilizada em alto mar de acordo com a norma DNV-










Figura 4.28 Fractografia da superfície de fratura do metal de base (MB) com espessura de: (a) 
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Figura 4.29 Fractografia da superfície de fratura da junta fria (300 rpm – 120 mm/min) onde: 













Figura 4.30 Fractografia da superfície de fratura da junta quente (500 rpm – 100 mm/min) 
onde: (a) ZAC; (b) ZM após testes de CTODC a 25 ºC. Imagens de elétrons 







Capitulo 5  DISCUSSÃO 
 
 
5.1 Processamento das Juntas Soldadas 
 
 
Juntas soldadas bem consolidadas isentas de defeitos internos e externos foram obtidas 
mediante o processo de SAPNC. Utilizando os dados registrados dos parâmetros 
desenvolvidos nos ensaios preliminares de soldagem juntamente com os desenvolvidos para 
estudo microestrutural e mecânico, junta fria e quente, reportados na Tabela 4.1, foram 
observadas algumas tendências do processo de SAPNC para o aço estudado. 
Sabe-se que as velocidades de soldagem e rotacional, a força axial, o ângulo de 
inclinação da ferramenta e o desenho da ferramenta são as principais variáveis de entrada 
independentes, que são utilizadas para controlar o processo de SAPNC, e que a taxa de 
geração de calor, taxa de resfriamento, força na direção de soldagem (força x) e o torque são 
as variáveis de resposta, dependentes destas váriáveis. Como neste estudo não foi utilizado 
ângulo de inclinação para ferramenta e nem houve variação no desenho da mesma, será 
abordado nesta seção apenas os efeitos das velocidades de soldagem e rotacional e da força 
axial sobre as váriáveis de resposta. 
O efeito das velocidades de soldagem e rotacional sobre a temperatura máxima atingida 
pela ferramenta, em suma, pode ser visualizado pela Figura 5.1, na qual observa-se um 
aumento da temperatura máxima atingida pela ferramenta com a elevação da velocidade de 
rotacional. Era de se esperar que as juntas soldadas com VS de 80 mm / min apresentassem 
temperaturas máximas superiores, mas tal inconsistência pode estar relacionada às 







































VS 80 mm / min
VS 100 mm / min
VS 120 mm / min
 
Figura 5.1 Variação da temperatura máxima na ferramenta com a velocidade rotacional e de 
soldagem para as juntas soldadas. 
 
Pela Figura 5.2 observa-se que para uma mesma velocidade de soldagem o torque é 
reduzido com o aumento da velocidade de rotação. Este comportamento está associado ao 
aumento na taxa de geração de calor e consequentemente da temperatura, que reduzindo a 
tensão cisalhante atuante entre a ferramenta e o material sendo soldado, facilita o escoamento 
plástico do material. A Figura 5.1 ilustra bem este comportamento, na qual observa-se que 
para uma mesma velocidade de soldagem a medida que se eleva a velocidade de rotação, a 
temperatura máxima na ferramenta aumenta, e consequentemente o torque é reduzido. 
A Figura 5.2 também mostra que, mantendo-se a velocidade rotacional constante, (300 
e 400 rpm), há uma tendência do torque aumentar com a elevação da velocidade de soldagem. 
De forma diferente, para ligas de alumínio foi observado que o torque não é 
significativamente afetado por variações na velocidade de soldagem. Isto porque a velocidade 
relativa entre a ferramenta e o material é influenciada principalmente pela velocidade 
rotacional, sendo a geração de calor pouco afetada pela velocidade de soldagem (PELL, 
2006). Tal diferença observada se deve ao fato do aço apresentar uma temperatura de fusão 
superior a do alumínio, fazendo-se assim necessária uma maior taxa de geração de calor para 
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Passo de Solda ( mm / rev )
VS 80 mm / min
VS 100 mm / min
VS 120 mm / min
 
Figura 5.2 Variação do torque na ferramenta com o passo de solda (VS/VS) para as juntas 
soldadas . 
 
Nos ensaios preliminares de soldagem foi observado que o equilíbrio entre as forças 
atuantes durante o processo depende também da escolha correta da força axial. Sendo que, 
para um dado conjunto de parâmetros (velocidades de soldagem e rotacional) uma força axial 
muito elevada resulta no superaquecimento e alargamento do cordão de solda enquanto que, 
para uma força axial muito baixa o aquecimento é insuficiente, levando à formação de 
defeitos volumêtricos (vazios) e à fratura da ferramenta. 
Pela Figura 5.3 observa-se que a força axial tende a diminuir com o aumento da 
velocidade rotacional para uma mesma velocidade de soldagem, e a aumentar com a elevação 
da velocidade de soldagem quando se tem uma mesma velocidade de rotação (300 e 400 
rpm). Veja que este comportamento esta de acordo o observado durante os ensaios 
preliminares, ou seja, a força axial é reduzida com o aumento da velocidade rotacional para 
uma mesma velocidade de soldagem para evitar o superaquecimento e alargamento do cordão 
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de solda, e é aumentada com a elevação da velocidade de soldagem quando se tem uma 
mesma velocidade de rotação (300 e 400 rpm) para aumentar a penetração da ferramenta e 
com isto a taxa de geração de calor, facilitando assim o fluxo do material e evitando à 


























VS 80 mm / min
VS 100 mm / min
VS 120 mm / min
 
Figura 5.3 Variação da Força Axial com a temperatura máxima na ferramenta para as juntas 
soldadas.  
 
Conclui-se que para o aço estudado neste trabalho, tanto a força axial (a qual depende 
da penetração da ferramenta) quanto as velocidades rotacional e de soldagem, tem um papel 
preponderante na taxa geração de calor por atrito e deformação necessário para o 
amolecimento do material ao redor do pino durante o processo de soldagem, e 
consequentemente na taxa de resfriamento. 
Observa-se pelas Figuras 5.4 e 5.5 que embora a força axial seja um parâmetro de 
entrada, (pre-estabecido de acordo com a velocidade de soldagem e de rotação a serem 
utilizadas), e a Força x um parâmetro de saída, estas apresentam um mesmo comportamento, 
tendendo a diminuir sutilmente com a elevação da velocidade de rotação para uma mesma 
velocidade de soldagem, e a aumentar com a elevação da velocidade de soldagem para uma 
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mesma velocidade de rotação (300 / 400 rpm). Observa-se que neste caso, como era de se 
esperar, a Força x que é a força exercida sobre a ferramenta na direção de soldagem sofre um 
efeito maior da velocidade de soldagem. 
Verifica-se que quanto maior o passo de solda menor é o aporte térmico e maiores são 
as forças atuantes durante o processo (torque, força x, força axial) e sobre a ferramenta, 
aumentando o seu desgaste e reduzindo assim a sua vida útil. Por outro lado, observa-se que 
quanto menor o passo de solda menores são as forças atuantes devido ao maior aporte térmico, 
podendo levar a perda da ferramenta por degradação térmica. 
Segundo Rai (2011) as forças e o torque que atuam sobre a ferramenta durante o 
processo são importantes por várias razões. Em primeiro lugar, um torque elevado 
corresponde a uma requisição maior de força para o processo de SAPNC. Em segundo lugar, 
a deformação da ferramenta e o desgaste são acentuados com o aumento da carga sobre esta, 
levando a um aumento no custo do processo devido à substituição frequente da ferramenta. E 
em terceiro lugar, o desgaste da ferramenta pode levar a contaminação da solda e a 
deterioração das propriedades da junta soldada. 
Sendo assim, de acordo com o comportamento observado para aço estudado durante o 
processo de SAPNC, pode-se inferir que, o parâmetro de soldagem ideal é aquele que requer 
uma menor força atuante durante o processo, buscando o equilibrio na taxa de geração de 
calor a fim de evitar a formação de defeitos e a fratura ou desgaste da ferramenta, seja por 
excesso ou falta de aporte térmico. A Figura 4.17 mostra esquematicamente a região ideal 
para escolha dos parâmetros de soldagem e os defeitos normalmente observados quando se 
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5.2 História Térmica e a Caracterização Microestrutural 
 
 
A microestrutura do metal de base é constituida por grãos de ferrita poligonal, com 
tamanho de grão ferrítico médio de 5 µm ± 2, e por pequenas frações volumétricas de bainita 
granular e colônias de perlita degenerada, com os grãos alongados na direção de laminação, 
fato associado à fase C de laminação de Acabamento do processo TMCP, na qual a 
deformação ocorre na região bifásica (austenita + ferrita), onde a ferrita encrua 
progressivamente sem restauração significativa posterior, incrementando o limite de 
escoamento e a resistência mecânica do material.  
Em termos gerais, a chapa base apresenta uma estrutura heterogênea ao longo da sua 
espessura, com uma maior densidade de grãos deformados nas superfícies da chapa em 
relação à região central, devido à diferença na quantidade de deformação imposta ao longo da 
espessura por se tratar de um processo de laminação em chapa grossa, e as taxas de 
resfriamento diferenciadas, uma vez que nas superfícies da chapa a troca térmica é mais 
eficiente, não havendo tempo suficiente para que a estrutura previamente deformada e 
encruada pelo processo de laminação se recupere e/ou recristalize. Tal comportamento pode 
também ser observado no perfil de dureza por microindentação realizado ao longo da 
espessura da chapa, ilustrado pela Figura 4.9. 
A microestrutura das juntas soldadas consiste em um número maior de constituintes, 
uma vez que o termo bainita encerra as morfologias da bainita granular (ou ferrita granular), 
ferrita bainítica (ou ferrita acicular), ferrita acicular (Krauss et al., 1995), além da bainita 
coalescida (PAK, 2008). 
Pela análise microestrutural realizada na ZAC de ambas as juntas, composta 
predominantemente por bainita granular em toda sua extensão, pode-se inferir que estas 
apresentaram taxas de resfriamento semelhantes e relativamente alta para favorecer a 
formação da bainita granular, com à rápida difusão do carbono na interface ferrita /austenita, 
evitando assim a formação da PD nesta região.  
A zona afetada pelo calor e deformação (ZACD), não foi observada nas juntas soldadas 
devido às transformações de fase ocorridas durante o processo e aos fenômenos restauradores 
(recristalização estática e dinâmica) atuantes durante a deformação a quente do aço. 
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Porém, na ZM onde as juntas quente e fria apresentaram características microestruturais 
distintas, com a formação de estruturas aciculares e de dureza elevada características dos 
mecanismos de transformações onde o cisalhamento predomina, pode-se afirmar que as taxas 
de resfriamento foram elevadas, contudo diferentes. Além disto, a quantidade e a taxa de 
deformação tem um papel importante nesta diferença microestrutural observada na ZM. 
Baseando-se nas observações microestruturais, no aporte térmico estimado e nas taxas 
de refriamento extraídas dos ciclos térmicos, pode-se inferir que, a junta fria, com menor 
aporte térmico, 1,69 kJ.mm
-1
, constituída predominantemente por ferrita acicular (FA) e 
pequenas frações volumétricas de ferrita bainítica (FB) e bainita coalescida (BC), apresentou 
uma maior taxa de resfriamento, (variou de 34 a 41,7 °C/s no lado de avanço e retrocesso, 
respectivamente). Por outro lado, a junta quente com maior aporte térmico, 1,91 kJ.mm
-1
, e 
menor taxa de resfriamento (variou de 22,8 a 24,3 °C/s no lado de avanço e retrocesso, 
respectivamente), constituída predominantemente por ferrita bainítica e pequenas frações 
volumétricas de ferrita acicular, bainita coalescida e martensita, apresentadou uma 
microestrutura típica de transformações com taxas de resfriamento elevadas como a 
martensita. Portanto, as microestruturas observadas na ZM das juntas fria e quente não 
condizem com as respectivas taxas de resfriamento. 
Assim, levando-se em consideração apenas os dados extraídos dos ciclos térmicos de 
ambas as juntas avaliadas, fica difícil explicar as transformações microestruturais observadas, 
principalmente a formação de martensita no lado de avanço da ZM da junta quente, de maior 
aporte térmico e menor taxa de resfriamento. 
Comparando as temperaturas crítica, Tnr, e de transformação, Ar3, estimadas para o aço 
estudado através das equações empíricas 2.1 e 2.2, com as registradas pelos termopares 
localizados na região mais próxima da ZM (a 6 mm da linha de centro da junta), para as 
juntas fria e quente, Tabela 5.1, pode-se inferir que a ZM de ambas as juntas atingiram 
temperaturas acima da temperatura de início de transformação da austenita em ferrita (Ar3) e 
até mesmo acima da temperatura de não recristalização (Tnr). Na junta quente, o efeito do 
aquecimento acima da temperatura de não recristalização é observado microestruturalmente 
no lado de avanço da junta soldada, na qual observa-se nitidamente os contornos de grãos 
austeníticos prévios, evidenciando o crescimento de grão austeníticos na região escura 
delineada pelo colapso do caroço, conforme ilustra a Figura 4.19. 
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Tabela 5.1 Temperaturas de transformação estimadas e medidas com termopares inseridos na 






Tnr (°C) Ar3(°C) **TMAX(°C) 
Junta fria 









(500 rpm -100 mm/min) 
1,91 989 
*Aporte térmico 
** Medida pelo termopar inserido a 6 mm da linha de centro da junta. 
1
 – Segundo Equação 2.1  
2
 – Segundo Equação 2.2 
 
Para justificar o uso das equações empíricas 2.1 e 2.2 como auxílio neste estudo, vale 
ressaltar que Cota (1998) determinou experimentalmente as temperaturas Ar3 e Tnr do aço 
ISO 3183 X80M em amostras processadas termomecanicamente e resfriadas a 1
o
C/s usando 
as mesmas equações. Nota-se que o aço estudado por Cota (1998) é da mesma especificação 
do aço estudado neste trabalho e com uma composição química (% peso) semelhante (0,08 C; 
1,70 Mn; 0,25 Si; 0,021 P; 0,002 S; 0,029 Al; 0,033Nb; 0,058 V; 0,17 N; 0,0024 B; 0,026 
Ti; 0,03 Cr; 0,01 Cu; 0,0048 N). 
Cota (1998) observou que o valor de Ar3 calculado 740
o
C (este valor corresponde a 
deformações na região de não recristalização maiores que 50%), e o valor determinado para a 
amostra processada termomecanicamente, 745
o
C, são bastante próximos. Já o valor obtido 
experimentalmente para amostra submetida ao tratamento térmico de normalização, ou seja, 
sem deformação, foi de 705 ºC. 
O valor da temperatura Tnr determinado experimentalmente por Cota (1998) foi 20ºC 
superior ao valor calculado pela equação empírica 2.1, obtida por Boratto (1988). Ele 
associou esta diferença ao fato desta equação resultar da medição da temperatura Tnr de 17 
composições diferentes de aços, sendo que nenhuma delas continha boro, e do aço estudado 
em seu trabalho conter 24 ppm de boro que tem um efeito sobre o aumento da temperatura Tnr 
(SHEN 1993). 
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Mavropoulos e Jonas (1989) mostraram que a adição combinada de boro e nióbio, 
através de efeito sinérgico, produz um significativo retardo da recristalização, levando a um 
aumento na temperatura Tnr. Eles assinalaram que o retardo da recristalização é devido à 
segregação de boro para os contornos de grão austeníticos, o qual interfere na migração destes 
contornos (mecanismo de arraste de soluto). Bai (1996) mostrou que a presença de boro 
acelera a precipitação de carbonitretos de nióbio, que retardam a recristalização. 
Embora o conteúdo do boro (0,0003%), presente no aço estudado neste trabalho seja 
considerado residual, é importante notar que, a ferramenta de NBCP utilizada é constituida 
por boro, e que está sofre um desgaste durante o processo de soldagem. Sendo assim, não se 
pode desprezar o fato de que, as transformações microestruturais observadas na ZM podem 
estar sofrendo influência do boro oriundo do desgaste da ferramenta. 
Baseando-se nos dados reportados na Tabela 5.1, pode-se inferir que, a deformação a 
quente do aço estudado neste trabalho durante a SAPNC é processada dentro do campo 
austenítico e, portanto com baixa EFE. Desta forma, os efeitos da recristalização dinâmica 
(RDA), da deformação abaixo da temperatura de não recristalização (Tnr) e do crescimento de 
grão austenítico na evolução micorestrutural da ZM das juntas soldadas devem ser 
considerados. 
Neste estudo desconsideramos o fenômeno da transformação da austenita em ferrita 
induzida por deformação (TAFID) como mecanismo restaurador atuante durante o processo, 
uma vez que a temperatura de deformação neste caso é bem acima da temperatura de 
transformação de fase em equilíbrio termodinâmico (Ae3), favorecendo assim a recristalização 
dinâmica (RDA). 
O efeito da deformação abaixo da Tnr na cinética da transformação bainítica observada 
na junta fria, pode ser explicada pelo seu efeito sobre a temperatura de início da 
transformação bainítica, Bi. De acordo com o modelo adifusional proposto e aceito para a 
cinética de transformação bainítica (BHADESHIA, 1992; HONEYCOMBE, 1995; 
YAMAMOTO, 1995; MAZANCOVÁ, 1997), a nucleação da ferrita ocorre pelo mecanismo 
difusional e o seu crescimento longitudinal ocorre pelo mecanismo adifusional (cisalhamento). 
O crescimento das ripas (ou placas) de ferrita é controlado pela repetida nucleação de 
subunidades (as ripas ou placas de ferrita bainítica individuais são frequentemente chamadas 
de subunidades da bainita). A taxa de nucleação das subunidades depende fortemente da 
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diferença de energia livre entre a fase austenítica e a fase ferrítica (força motriz para 
nucleação). Assim, quando a austenita é deformada na região de não recristalização, ocorre 
um aumento na energia armazenada nos contornos de grão e nas bandas de deformação, isto é, 
um aumento na força motriz para a nucleação. Este aumento na força motriz acarreta um 
aumento no número de sítios para a nucleação e, conseqüentemente, um aumento na 
temperatura Bi. 
Chiou (2001) verificou que a deformação de compressão realizada no campo 
austenítico abaixo da Tnr, favorece a formação de ripas não paralelas de ferrita acicular 
reprimindo a formação de feixes paralelos ou placas de ferrita bainítica. Ele associou este 
comportamento a formação de bandas de deformação no interior do grão austenítico, o que 
favorece a nucleação intragranular da ferrita acicular ao invez da nucleação das ripas de 
ferrita bainítica nos contornos de grãos austeníticos. Ele também propós uma interpretação 
termodinâminca para explicar o efeito da deformação prévia da austenita na fração 
volumétrica de ferrita acicular obtida. No caso da austenita pré-deformada a energia livre é 
maior que a da austenita não deformada, sendo assim a curva correspondente a T0 é deslocada 
para direita, de To para Td` , como mostra a Figura 5.6, na qual a linha T0 inclui o efeito de 
400.J
-1
 mol de energia de deformação associada a transformação bainítica e a linha de Td 
inclui o efeito da deformação de compressão prévia imposta na austenita. 
A curva Td` pode ser definida como a temperatura na qual a austenita (com deformação 
compressão prévia) e a ferrita (com certa quantidade de energia armazenada associada a 




Figura 5.6 Diagrama esquemático, mostrando a construção dos limites entre as fases a partir 
das curvas de energia livre. A linha T0 inclui o efeito de 400.J
-1
 mol de energia de 
deformação devido à transformação bainítica. A linha de Td` inclui o efeito da 
deformação de compressão prévia imposta na austenite (CHIOU, 2001). 
 
Por outro lado, quando a taxa de resfriamento final é substancialmente lenta ou quando 
a deformação ocorre a uma temperatura acima da Tnr, na qual a nucleação intragranular da 
ferrita nas bandas de deformação e discordâncias dentro da austenita deformada não é 
possível, pois a austenita é recuperada durante o resfriamento contínuo pela recristalização 
dos grãos, a nucleação acontece preferencialmente nos contornos de grãos austeníticos 
prévios, com o crescimento da ferrita em forma de ripas paralelas, caracterizando a ferrita 
bainítica.  
Sugere-se assim que a deformação acima de Tnr promove uma redução na temperatura 
Bi, isto é, uma redução na força motriz para a nucleação, associada a redução do número de 
sítios para nucleação. Este fato explica a formação da ferrita bainítica (FB) em toda zona 
misturada da junta quente, com maior aporte térmico, submetida a temperaturas acima da Tnr 
e a uma menor taxa de resfriamento. Já para junta fria, com menor aporte térmico, e maior 
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taxa de resfriamento, o efeito da deformação abaixo da Tnr em aumentar a temperatura Bi, 
devido ao aumentando no número de sítios para nucleção intragranular e consequentemente 
na força motriz para que a transformação de fase ocorra, explica a formação predominanate 
da ferrita acicular em toda extenção da ZM. 
Yamamoto et al. (1995), Yang et al. (1993), Cota (1998) e Katsumata et al. (1992) 
investigaram a influência da taxa de resfriamento, após a deformação da austenita na região 
de não recristalização, sobre a temperatura Bi, através da técnica dilatométrica. Eles 
verificaram que para um mesmo grau de deformação o aumento na taxa de resfriamento 
acarretava numa diminuição da temperatura Bi, como mostrado na Figura 5.7. Verifica-se na 
Figura 5.7 que a temperatura Bi é uma função da composição química do aço, da taxa de 
resfriamento e da quantidade de deformação equivalente (εeq) da austenita na região de não 
recristalização.  
Cota (1998) também observou em seu estudo que a dureza Vickers das amostras 
aumentava com a elevação da taxa de resfriamento, Figura 5.8. Este fato pode ser explicado 
considerando que a redução da temperatura Bi resulta em ripas de ferrita bainítica mais finas e 
em um aumento na densidade de discordâncias associada ao processo de transformação, 
fatores que acarretaram num aumento na dureza 
As Figuras 4.19 e 4.20 (b) ilustram a microestrutura composta predominantemente por 
ferrita bainítica da ZM da junta quente, a qual apresentou uma menor taxa de resfriamento e 
um valor médio de dureza de 320 HV, que é superior a 300 HV apresentada pela junta fria, 
de maior taxa de resfriamento, composta predominantemente por ferrita acicular conforme 
ilustra a Figura 4.20 (b). Observa-se que neste caso, ao levar em consideração apenas o efeito 
da taxa de resfriamento nas transformações microestruturais da ZM das juntas avaliadas, os 
resultados não condizem com o observado por Yamamoto et al. (1995), Yang et al. (1993), 
Cota (1998) e Katsumata et al. (1992), pois se por um lado a deformação abaixo de Tnr 
aumenta a temperatura Bi, o aumento na taxa de resfriamento tende a diminuí-la, como 
mostra a Figura 5.7. 
Este tipo de análise é mais complexo neste estudo visto que as juntas analisadas 
apresentaram condições termomecânicas diferentes. Porém, podemos inferir que para ZM da 
junta fria, com menor aporte térmico (1,69 kJ.mm
-1
), maior taxa de resfriamento e onde a 
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deformação ocorre na região de não recristalização, (T < Tnr), o efeito da deformação abaixo 
de Tnr em aumentar a temperatura Bi predominou sobre o efeito da taxa de resfriamento em 
diminuir a temperatura Bi. Tal fato é caracterizado pela presença da ferrita acicular em toda a 
extensão da ZM, associado ao aumento no número de sítios para a nucleação intragranular 
(bandas de deformação e discordâncias) em decorrência da deformação remanescente do 
processo de deformação severa. 
Por outro lado, o crescimento dos grãos austeníticos observado no lado de avanço da 
ZM da junta quente, tem um efeito relevante sobre a transformação martensítica, que é 
atribuída ao seu deslocamento heterogêneo de subestruturas (HUANGA, 2006). Como regra, 
a nucleação martensítica é considerada como uma espécie de nucleação heterogênea. Embora 
a martensita nucleie próxima aos contornos de grãos austeníticos, esta não pode nuclear em 
qualquer contorno de grão, mas apenas próxima a contornos de grãos com alta energia 





































Figura 5.7 Influência da taxa de resfriamento sobre a temperatura Bi. Adaptada de 































Figura 5.8 Dureza Vickers em função da temperatura de transformação bainítica, (Bi) , para o 
aço para o aço ISO 3183 X80M (% peso) (0,08 C; 1,70 Mn; 0,25 Si; 0,021 P; 0,002 
S; 0,029 Al; 0,033 Nb; 0,058 V; 0,17 N; 0,0024 B; 0,026 Ti; 0,03 Cr; 0,01 Cu; 0, 
0048 N) (COTA, 1998). 
 
No mecanismo de transformação martensítica por cisalhamento, os átomos se movem 
cooperativamente e quase simultaneamente. A temperatura Mi reflete a quantidade de força 
motriz termodinâmica requerida para iniciar a transformação por cisalhamento da austenita 
em martensita. O refinamento do grão austenítico, pelos processos termomecânicos acarreta 
um aumento na resistência ao cisalhamento da austenita, sendo necessário aumentar a força 
motriz requerida para iniciar o cisalhamento da austenita. Este aumento na força motriz 
necessária implica em uma diminuição na temperatura de transformação Mi (KRAUSS, 
1990). 
Com o refinamento do grão a maior fração de contornos produzidos, desfavorece a 
nucleação da martensita devido ao aumento da resistência ao movimento das discordâncias. 
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Isso significa que os grãos refinados da austenita resultam em uma barreira para 
transformação martensítica, reduzindo assim a temperatura Mi. O encruamento associado a 
uma deformação severa desfavorece a transformação martensítica devido à alta densidade de 
discordâncias e a grave distorção da rede cristalina pelo aumento da tensão, dificultando a 
nucleação martensítica (XU, 1996). Assim, o aumento da densidade de discordâncias pela 
deformação, tende a encruar o grão, o que dificulta a nucleação martensítica e diminui a 
temperatura Mi (TSUZAKAI, 1991; PAN, 1989).  
Logo, o encruamento e o refinamento do grão pela recristalização dinâmica reduzem a 
temperatura Mi dificultando a nucleação martensítica. 
Por outro lado, o crescimento de grão austenítico favorece a nucleação martensítica, 
aumentando a temperatura Mi devido à baixa densidade e a maior mobilidade de 
discordâncias perto dos contornos de grão. Este fenômeno explica a formação da martensita no 
lado de avanço da junta quente, região mais quente, com a menor taxa de resfriamento, na 
qual observa-se o crescimento do grão austenítico prévio com um tamanho de grão médio de 
20 µm, Figura 4.19. 
 
 
5.3 Desempenho Mecânico 
 
 
Antes de iniciar a discussão sobre o desempenho mecânico das juntas soldadas é 
importante salientar que a rota metalúrgica de processamento do aço estudado, realizada 
através da escolha adequada de composição química e sequência de laminação controlada 
para obtenção de um aço bainítico com baixo teor de C, foi desenvolvida a fim de se obter 
uma excelente combinação de tenacidade e resistência mecânica. A principal razão para este 
comportamento está associado ao fato de que, uma concentração baixa de carbono pode 
reduzir ou até mesmo eliminar a formação de cementita entre placas na matriz de ferrita 
bainítica (OHTANI, 1990; YANG, 1992; ARAKI, 1991; MCEVILY, 1967). 
Todas as juntas soldadas testadas segundo os ensaios de dobramento lateral e tração 
mostraram um desempenho mecânico satisfatório, atendendo a todos os requisitos da norma 
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ISO 3183. Os corpos de prova de dobramento mostraram-se isentos de descontinuidades e os 
de tração fraturaram fora do cordão de solda com limite de resistência registrado acima do 
valor mínimo de 621 MPa requerido pela norma. 
Com base nos resultados dos ensaios de tenacidade à fratura fica claro que a tenacidade 
à fratura da zona misturada cai com o aumento do aporte térmico na junta soldada, o qual 
acarreta mudanças microestruturais relevantes nas amostras, associada ao histórico 
termomecânico, conforme discutido nas caracterizações morfológicas das juntas soldadas. 
A ZAC em ambas as juntas apresentou microestruturas bastante semelhantes, compostas 
majoritariamente por bainita granular (ferrita bainítica e constituinte M-A), fato que, aliado 
aos valores bastante similares de CTODc, Tabela 5.2, permite concluir que tais características 
microestruturais foram preponderantes para o bom desempenho nos ensaios de tenacidade à 
fratura. 
Conforme observado por Bott (2005), a presença de M-A na microestrutura da junta 
soldada a arco é a causa principal para queda da tenacidade à fratura do material. Contudo, 
tal efeito parece não depender somente da fração volumétrica do M-A na microestrutura, mas 
também de fatores como morfologia, tamanho e distribuição deste microconstituinte na 
matriz, os quais estão relacionados diretamente com a taxa de resfriamento, uma vez que a 
formação deste constituinte envolve um processo difusional. 
Para a ZAC das juntas soldadas por SAPNC, fatores como o tamanho reduzido do 
constituinte M-A que varia entre 1 a 5 µm, conforme ilustra a Figura 4.10, e a presença 
predominante das partículas com morfologia granular ou massiva parecem justificar o 
aumento na tenacidade à fratura do material observado nos ensaios de CTODc, embora haja 
muitas controversia com os resultados reportados pela literatura. 
Tagawa, (1993), Matsuda, (1993) e Li, (2003), verificaram que, no caso do aço HT-80, 
para tempos de resfriamento curtos, observou-se que o constituinte M-A alongado não afetava 
à tenacidade e que a presença do constituinte M-A massivo reduzia a tenacidade. Porém, 
outras experiências similares com diferentes tipos de aço ARBL reportaram que o constituinte 
M-A alongado é mais nocivo para tenacidade que o constituinte M-A massivo 
(BHADESHIA, 1992). Nas investigações sobre o efeito do componente M-A e da cementita / 
carboneto nas propriedades mecânicas da ZAC, Li (2001) concluíu que tanto M-A alongado 
quanto o massivo prejundicam a tenacidade. Janovec (2000) verificou que particulas 
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alongadas de cementita entre os contornos de grão parece desempenhar papel mais importante 
no deterioramento da tenacidade na ZAC. Segundo Ivan (1999) o crescimento de grão 
austenítico e a presença do M-A são os principais fatores que prejudicam a tenacidade. Outras 
experiências similares com diferentes tipos de aço ARBL reportaram que o constituinte M-A 
alongado é mais nocivo para a tenacidade que o constituinte M-A massivo (BATISTA, 2007). 
No entanto, observa-se que a influência da morfologia do M-A na tenacidade da ZAC tem 
ainda muito a ser esclarecido 
Apesar da controvérsia entre alguns autores sobre a interferência negativa do 
constituinte M-A, todas as tendências observadas na evolução da tenacidade neste estudo, 
principalmente na ZM, não podem ser simplesmente interpretadas pela presença destes 
constituintes, porque outros fatores como a presença de carbonetos e cementita alongada entre 
as ripas de ferrita, o tamanho de grão austenítico prévio e o tamanho dos pacotes de bainita 
são também importantes.  
A ZM da junta quente apresentou uma microestrutura formada por ferrita bainítica e 
uma pequena fração de martensita e bainita coalescida, com propriedades de tenacidade à 
fratura bastante inferior quando comparadas às microestruturas observadas na ZAC de ambas 
as juntas estudadas e na ZM da junta fria. A martensita e a ferrita bainítica contendo 
cementita alongada entre as ripas de ferrita, são constituintes que elevam à resistência 
mecânica em detrimento a tenacidade do material, e os valores de dureza e tenacidade 
observados na junta quente confirmam este fato. 
Já no caso da junta fria, a microestrutura da ZM constituída predominantemente por 
ferrita acicular e uma pequena fração de bainita coalescida e ferrita bainítica justificam a sua 
boa tenacidade, visto que a ferrita acicular é bem conhecida e desejada nas juntas soldadas 
pelo seu bom desempenho mecânico em geral. Segundo Almeida (2005) e Zhao (2002) as 
microestruturas não lamelares melhoram as propriedades mecânicas dos aços uma vez que as 
fronteiras das placas ou agulhas de ferrita não alinhadas são capazes de defletir as fissuras. 
Neste estudo não podemos inferir o efeito da bainita coalescida nas propriedades de 
tenacidade à fratura uma vez que, na junta fria esta foi observada junto com a ferrita acicular 
conhecida pelo seu bom desempenho mecânico em geral, e na junta quente com a martensita, 
fase extremamente resistente, porém frágil. Há poucos relatos na literatura sobre o 
comportamento mecânico da bainita coalescida. Em estudo realizado por Park et.al (2008) em 
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metais de solda, foi observado um aumento na fração volumétrica da bainita coalescida com a 
redução da taxa de resfriamento, sendo esta considerada prejudicial às propriedades 
mecânicas. Visto que, no presente estudo, foi observado um aumento desta fase para taxa de 
resfriamento mais elevada, tal controvérsia justifica um estudo detalhado sobre a formação da 
bainita coalescida durante o resfriamento contínuo e sua influência nas propriedades 
mecânicas do aço estudado. 
Na Tabela 5.2 consta um resumo das principais características das juntas soldadas 
estudadas neste trabalho. A variação do tamanho de grão ferrítico da ZM, conforme 
observado, foi mínima para ZM das juntas soldadas, o que permite inferir que o tamanho de 
grão ferrítico não é um fator determinante nos resultados de CTODC aqui apresentados. 
Por outro lado, observa-se o efeito prejudicial do crescimento do grão austenítico prévio 
na tenacidade, observado no lado de avanço da ZM da junta quente, por favorecer a 
transformação martensítica nesta região. De acordo com Novikov (1994), Krauss (1999) e 
Zhang & Knot (1999), basicamente a fragilidade da martensita deve-se à dificuldade do 
movimento das discordâncias provocado por dois fatores: a deformação da rede cristalina 
(endurecimento por solução sólida promovido pelos átomos de carbono) e ao efeito de fixação 
(ancoramento) promovido pelos átomos de carbono e nitrogênio.  
Já a elevação da resistência da bainita está condicionada pelo pequeno tamanho dos 
cristais de ferrita, pela precipitação dispersa dos carbonetos e pela elevação da densidade de 
discordâncias fixadas pelos átomos de carbono, em detrimento da tenaciadade, que é reduzida 
pela presença de carbetos grosseiros/ cementita ou áreas de martensita de alto carbono entre as 
ripas de ferrita que trincam, formando um defeito supercrítico, e uma vez iniciada a trinca por 
clivagem, esta não é obstruída pelos contornos de baixo ângulo da ferrita bainítica, mas 
apenas pelos contornos de alto ângulo dos “pacotes” bainíticos, ou por contornos da austenita 
prévia. Assim, a trinca se propaga rapidamente (BHADESHIA, 1990). 
Conforme mencionado no inicio desta seção, para o aço estudado neste trabalho, a 
formação da ferrita bainítica com ripas de cementita entre placas de ferrita não é favorecida 
devido ao baixo teor de carbono, que quando rejeitado pela ferrita durante a transformação 
tende a estabilizar a austenita adjacente ao invez de favorecer a formação de cementita, que é 
intrinsicamente frágil. Observa-se que a presença da perlita degenerada no metal de base esta 
associada ao baixo teor de carbono do aço, que não favorece a formação da perlita 
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convencional, com ripas de cementita continuas entre as placas de ferrita. Portanto, pode-se 
inferir que a martensita é a responsável pela degradação da propriedade de tenacidade à 
fratura da ZM da junta quente, visto que, a junta fria também apresenta ferrita bainítica, 
embora em menor quantidade.  
Neste estudo, não é prudente comparar as microestruturas e o desempenho mecânico da 
ZAC e da ZM das juntas avaliadas, visto que, a primeira sofre efeito apenas da temperatura e 
a segunda da temperatura, deformação e muito provavél que, esta também sofra efeito do 





















































MB ZAC ZM MB ZM ZAC ZM 
 
Junta fria FP + PD + 
BG 




FA + BC + FB 
(MA / Fe3C) 
5±2 
4±1,2 0,77±0,03 0,66±0,05 1,69 
Junta quente 
FB (MA / Fe3C) 
+ FA + BC + M 
3±1 0,81±0,05 0,19±0,10 1,91 
FP – Ferrita poligonal  
PD – Perlita degenerada  
M-A – Constituinte martensita-austenita  
BG – Bainita granular  
FA – Ferrita acicular   
FB – Ferrita bainítica contendo M-A ou Fe3C entre as ripas de ferrita  
C – Carbonetos dispersos (Fe3C)  
Fe3C – Cementita  
BC – Bainita coalescida  
M – Martensita  
* Valores médios de CTOD segundo a norma ASTM 1209/07  
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Capitulo 6  CONCLUSÕES 
 
 
Neste estudo, após conhecimento e aprimoramento do processo de SAPNC para o aço 
ISO 3183 X80M foram desenvolvidas juntas soldadas consolidadas com aportes térmicos 
diferenciados, isentas de defeitos volumêtricos e com características microestruturais e 
mecânicas diferenciadas.  
Com base nos objetivos propostos, nas análises que foram realizadas no presente 
trabalho e nos resultados obtidos, as seguintes conclusões puderam ser apresentadas. 
 
Para o processo de SAPNC para o aço ISO 3183 X80M conclui-se que: 
 
- É possível a obtenção de juntas soldadas de aço ISO 3183 X80M através do processo 
de SAPNC atendendo aos requisitos da norma ISO 3183. 
- Para aplicação do processo em escala industrial há ainda algumas limitações com 
resoluções realativamente simples como, equipamento de soldagem de baixa flexibilidade, não 
portátil e de elevado custo, furo na peça ao fim da soldagem, e mais complexa como, tempo de 
vida útil limitado da ferramenta. Sendo assim, no momento o processo é interessante apenas 
para avaliação do comportamento microestrutural e mecânico do aço, o que virá a auxiliar na 
determinação do potencial de uso do processo de SAPNC quando a vida operacional da 
ferramenta for consideravelmente aumentada. 
- Para um dado conjunto de parâmetros (força axial, velocidade de soldagem e 
rotacional) mantendo-se a velocidade de soldagem constante, o aumento da velocidade 
rotacional e /ou da força axial, tende a reduzir as forças e o torque atuantes durante o processo 
pelo aumento da taxa de geração de calor. O contrário, mantendo-se a velocidade rotacional e 
a força axial constante, o aumento da velocidade de soldagem tende a aumentar as forças e o 
torque, uma vez que para o aço, por apresentar uma temperatura de fusão elavada, a 
velocidade de soldagem desempenha um papel significativo na taxa de geração de calor 
durante o processo, o que não é observado para materiais com baixa temperatura de fusão, 
como o alumínio. 
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- A força axial em conjunto com a velocidade rotacional e de soldagem influenciam 
diretamente nas tranformações microetruturais e no desempenho mecânico das juntas 
soldadas, uma vez que a taxa de geração de calor, e consequentemente de resfriamento são 
dependentes destas váriáveis. 
 
Para junta fria de menor aporte térmico (1,69 kJ.mm
-1
 ) conclui-se que: 
 
- A deformação aplicada abaixo de Tnr favoreceu a formação da ferrita acicular em toda 
extensão da ZM devido ao aumento no número de sítios para a nucleação em decorrência da 
deformação remanescente do processo.  
.- A microestrutura da ZAC e da ZM constituída predominantemente por ferrita 
granular e ferrita acicular com uma pequena fração de bainita coalescida e ferrita bainítica, 
respectivamente, justificam a tenacificação do material nestas regiões. 
 
Para junta quente de maior aporte térmico (1,91 kJ.mm
-1
 ) conclui-se que: 
 
-A deformação acima de Tnr favoreceu a nucleção da ferrita bainítica nos contornos de 
grão austeníticos devido a recristalização da austenita, que reduziu o número de sítios 
intragranulares, acarretando assim no aumento do tamanho dos pacotes bainíticos e da dureza 
Vickers, associado ao aumento na densidade de discordâncias oriundos da transformação 
bainítica. 
- A deformação acima de Tnr favoreceu o crescimento do grão austenítico no lado de 
avanço da ZM e a nucleação martensítica nesta região, devido a baixa densidade e a maior 
mobilidade das discordâncias perto dos contornos de grão.  
- Pelas análises de difração de raios-x ficou confirmada a presença do constituinte M-A 
na ZM. 
- A ZM apresentou tenacidade à fratura moderada não atendendo a norma DNV-OS-
F101/00, fato explicado pela presença da martensita, altamente resistente, porém frágil, no 
lado de avanço da junta soldada. 
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Para ambas as juntas conclui-se que: 
 
- A análise das transformações micorestruturais em conjunto com a história térmica das 
juntas mostrou que a variável de maior influência sobre a morfologia da bainita (bainita 
granular ou ferrita bainítica) foi a temperatura de deformação.  
- A zona afetada pelo calor e deformação (ZACD), não foi observada nas juntas 
soldadas devido às transformações de fase ocorridas durante o processo e aos fenômenos 
restauradores (recristalização estática e dinâmica) atuantes durante a deformação a quente do 
aço. 
-A ZAC de ambas as juntas, composta predominantemente por bainita granular em toda 
sua extensão, apresentaram taxas de resfriamento semelhantes e relativamente elevadas para 
favorecer a formação da bainita granular, com à rápida difusão do carbono na interface ferrita 
/austenita, evitando assim a formação da PD nesta região.  
- Embora o conteúdo do boro (0,0003%), presente no aço estudado neste trabalho seja 
considerado residual, é importante notar que, a ferramenta de NBCP utilizada é constituida 
por boro, e que está sofre um desgaste durante o processo de soldagem. Sendo assim, não se 
pode desprezar o fato de que, as transformações microestruturais observadas na ZM podem 
estar sofrendo influência do boro oriundo do desgaste da ferramenta. 
- Não é possível inferir o efeito da bainita coalescida nas propriedades de tenacidade à 
fratura do aço, uma vez que, na junta fria esta foi observada junto com a ferrita acicular 
conhecida pelo seu bom desempenho mecânico em geral, e na junta quente com a martensita, 
fase extremamente resistente, porém frágil 
- Ensaios de tração mostraram que as amostras se rompem no metal de base, indicando 
um aumento da resistência mecânica na junta soldada, enquanto ensaios de dobramento 
mostraram-se isentos de descontinuidades e ensaios radiográficos não apresentaram qualquer 
tipo de defeito ao longo de toda a extensão dos corpos de prova. Tais resultados validaram as 
soldas em relação às normas vigentes para sua aplicação. 
- Ensaios de tenacidade à fratura demonstraram um bom desempenho das juntas 
soldadas, com valores acima dos recomendados segundo a norma de aplicação para materiais 
desta classe (DNV-OS-F101/00), com excessão da ZM da junta quente que apresentou 
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tenacidade à fratura moderada, não atendendo a norma, sendo a microestrutura martensítica 
responsável pela degradação da propriedade de tenacidade à fratura da ZM da junta quente. 
- As ZAC’s em ambas as juntas apresentaram morfologias bastante semelhantes, 
compostas majoritariamente por bainita granular, fato que, aliado aos valores bastante 
similares de CTODc, permite inferir que, tais características microestruturais são 
preponderantes para o bom desempenho nos ensaios de tenacidade à fratura. 
- A tenacidade à fratura da zona misturada cai com o aumento do aporte térmico na 
junta soldada, o qual trouxe mudanças microestruturais relevantes na junta quente, como o 






Capitulo 7   SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 
 
 
- Obtenção do diagrama TRC do aço ISO 3183 X80M simulando as taxas de 
deformação e resfriamento observadas no processo de SAPNC. 
 
- Estudo detalhado do efeito da deformação aplicada acima da temperatura Tnr, para 
várias taxas de resfriamento, avaliando-se o efeito do crescimento do grão austenítico e da 
velocidade de resfriamento nas transformações de fases durante o resfriamento contínuo do 
aço ISO 3183 X80M.  
 
- Determinação da temperatura Bi para amostras do aço ISO 3183 X80M deformadas e 
resfriadas a uma mesma taxa, abaixo e acima da temperatura Tnr. 
 
- Estudo detalhado da formação da bainita coalescida durante o resfriamento continuo e 
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